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El objetivo fundamental de esta Tesis Doctoral es el estudio y 
mejora de las propiedades mecánicas, la resistencia a la corrosión y la 
resistencia a la oxidación a alta temperatura de los aceros inoxidables 
ferríticos pulvimetalúrgicos. 
 
Los aceros inoxidables ferríticos sinterizados, debido a la buena 
combinación de propiedades mecánicas y a oxidación y al ahorro de 
material que suponen los procesos de metalurgia de polvos, se emplean 
en diversas aplicaciones industriales, principalmente en el sector 
automovilístico. Las ventajas que presentan frente a los aceros 
inoxidables austeníticos sinterizados son propiedades superiores a alta 
temperatura y un menor coste por estar menos aleados. Sin embargo, 
estas propiedades son inferiores a las de los aceros inoxidables de forja 
y de colada. Por ello, se ha estudiado la posibilidad de mejorar las 
propiedades mecánicas y la resistencia a la oxidación de los aceros 
inoxidables AISI 409LNb, 434L y 430L mediante distintas condiciones 
de sinterización. 
 
Por otro lado, se ha estudiado la mejora de las propiedades 
mecánicas y resistencia a la oxidación mediante la fabricación de 
materiales con distintos tipos de adiciones al material base 434L; este 
objetivo se ha conseguido con polvo prealeado con un mayor contenido 
en Si y con un material compuesto base 434L reforzado con itria. 
 
Una vez conformados, se caracterizan las propiedades físicas, 
mecánicas y frente a la corrosión de los aceros inoxidables a 
temperatura ambiente. Posteriormente se ensayan a alta temperatura y 
se caracterizan mediante difracción de rayos X (DRX), microscopía 
electrónica de barrido (MEB), espectroscopía de impedancia 
electroquímica (EIS), curvas de polarización y termogravimetría. 




The main objective of this Ph.D. Thesis is the study and 
improvement of mechanical properties, corrosion resistance and 
oxidation resistance at high temperature of powder metallurgy ferritic 
stainless steels. 
 
Sintered ferritic stainless steels, due to their good combination 
of mechanical properties and oxidation behaviour and the material 
savings of P/M processes, are widely used in industrial applications, 
mainly in the automobile industry. Ferritic stainless steels present 
better performance at high temperature than austenitic stainless steels, 
and their cost is reduced as they have lower level of alloying. However, 
these properties are worst than in wrought stainless steels. Therefore, it 
has been studied the possibility of improving the mechanical properties 
and the oxidation resistance of AISI 409LNb, 434L and 430L stainless 
steel using different sintering conditions. 
 
Moreover, the improvement of mechanical properties and the 
oxidation resistance has been done through the manufacturing of 
materials with different additions to the 434L base material; this 
objective has been reached with prealloyed powders with a higher Si 
content and with a 434L based composite material reinforced with 
yttria. 
 
After manufacturing, the physical, mechanical and corrosion 
properties at room temperature of the ferritic stainless steels have been 
characterized. Then, they have been tested at high temperature and 
they have been characterized by means of X-Ray Diffraction (XRD), 
Scaning Electron Microscopy (SEM), Electrochemical Impedance 
Spectroscopy (EIS), polarization curves and thermogravimetry. 
 























































2.1. Corrosión a alta temperatura 
 
Actualmente un porcentaje elevado de las actividades 
industriales conllevan procesos a altas temperaturas. El término alta 
temperatura engloba temperaturas dentro del intervalo entre 600-
1200ºC. Desde un punto de vista termodinámico, un aumento en la 
temperatura conlleva una mejora en la eficacia del proceso. Por ejemplo, 
un aumento en la temperatura de entrada del gas en una turbina, de 
900ºC a 1250ºC, origina un incremento de la potencia de 
aproximadamente el 30%. Otros procesos industriales que resultan más 
eficaces cuando se aumenta la temperatura, son aquellos que implican 
factores microestructurales limitantes o procesos de cinética molecular; 
en tales casos una mayor eficacia se corresponde con un menor tiempo 
de reacción y por lo tanto una productividad mayor para la 
instalación.[1] 
 
Las aplicaciones de los procesos a alta temperatura son 
elevadas, incluyendo unidades de propulsión (turbinas y cohetes), 
producción de energía (incluida la energía nuclear), industria química y 
automovilística, incineración de residuos y procesado de metales.[2] 
 
Se ha realizado un enorme esfuerzo de investigación con el fin 
de mejorar la resistencia de los materiales de construcción frente a la 
corrosión a alta temperatura en las últimas décadas.[3] Diferentes 
aspectos influyen la selección de un material metálico o cerámico para 
su utilización a alta temperatura, incluyendo resistencia a la corrosión 
y erosión, propiedades mecánicas y coste final. 
 
Desde el punto de vista tecnológico e industrial hay una 
necesidad de estudiar la corrosión a alta temperatura para conocer[4]: 
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1. ¿Cuál es la velocidad de reacción de los metales con el 
ambiente en el que trabajan a alta temperatura? 
2. ¿Cuál es el mecanismo de reacción? 
3. ¿Cuán corrosivo es el ambiente? 
4. ¿Cómo controlar la reacción o cómo proteger el metal de la 
degradación?; y finalmente, 
5. ¿Cómo seleccionar materiales para tales aplicaciones a alta 
temperatura? 
 
La oxidación es la reacción más importante a alta temperatura. 
En la mayoría de los ambientes industriales, la oxidación es a menudo 
una de las reacciones existentes, con independencia del modo 
predominante de corrosión. De hecho, las aleaciones a menudo se 
sirven de una reacción de oxidación para desarrollar una capa 
protectora de óxido para resistir el ataque de la corrosión ocasionada 
por otros agentes agresivos.  
 
Otros tipos de reacciones de corrosión dependen del ambiente, el 
cual puede ser oxidante o reductor. Un ambiente oxidante contiene 
moléculas de oxígeno. Una atmósfera reductora es generalmente 
producida por combustión sin exceso de oxígeno. La actividad del 
oxígeno es muy baja en este caso y es controlada por la relación 
CO/CO2 o H2/H2O. La atmósfera reductora es generalmente más 
corrosiva en muchas de sus formas, tales como la sulfuración o la 
carburización. 
 
Cuando el ambiente tiene una elevada actividad de sulfuros o un 
alto potencial de azufre, la reacción es dominada por la sulfuración. El 
gas sulfuro de hidrógeno forma principalmente capas de sulfuros 
metálicos. En un ambiente de dióxido de azufre, puede darse 
sulfuración, oxidación o ambas, dependiendo de la presión parcial del 
gas SO2. 
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La carburación y la nitruración se comportan de igual modo. 
Ambas reacciones están controladas por la actividad del 
carbono/nitrógeno y del oxígeno. Un descenso del oxígeno provocaría 
carburación/nitruración mientras un incremento del oxígeno produciría 
la oxidación. La corrosión halógena tiene lugar por la formación de los 
cloruros volátiles (u otros haluros) que muchos ambientes industriales 
contienen, por la existencia de sales.  
 
 El primero de los criterios para elegir materiales con aplicaciones 
a alta temperatura es encontrar los requisitos de las propiedades 
mecánicas del material. Estos incluyen materiales con alto punto de 
fusión, elevado módulo de Young, buena resistencia a fluencia, alta 
resistencia mecánica a alta temperatura, y microestructura estable a 
alta temperatura. Una vez estos requisitos están establecidos, los 
adicionales para la resistencia a la corrosión a alta temperatura son los 
siguientes: 
 
1. Elegir un metal que tenga muy baja velocidad de oxidación a la 
temperatura de interés o que forme una capa de óxido que sea 
delgada, de crecimiento lento y aislante de la atmósfera. 
2. Debido a que sólo unos pocos metales tienen las propiedades 
mencionadas en el apartado anterior, el camino alternativo es 
elegir una aleación que contenga al menos uno de los 
elementos que forme una capa de óxido protectora, delgada y 
de lento crecimiento. 
3. La última alternativa es aplicar un recubrimiento de otro 
elemento o compuesto o añadirlo a la aleación, el cual tenga 
las propiedades mencionadas en los puntos 1 y 2. 
 
Podríamos señalar una serie de características deseables en la 
capa de óxido protector a formar en estos materiales: 
• Elevada estabilidad termodinámica. 
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• Baja presión de vapor, de forma que los óxidos formados no se 
evaporen en la atmósfera. 
• La relación Pilling-Bedworth mayor que la unidad para garantizar 
que se cubra toda la superficie del metal. 
• Especies reactantes con un coeficiente de difusión bajo para que 
así tengan un crecimiento lento. 
• Alta temperatura de fusión. 
• Buena adherencia al sustrato de metal, lo que se traduce en un 
coeficiente de expansión térmica cercano al metal, y plasticidad a 
alta temperatura lo suficientemente buena como para resistir a la 
fractura debido a las tensiones de expansión térmica a las que se 
estará sometido. 
 
La formación de la capa de óxido está controlada principalmente 




2.1.A) Termodinámica de la oxidación a alta temperatura 
 
Desde el punto de vista termodinámico el óxido se formará en la 
superficie del metal (M) cuando la presión del oxígeno externa en el 
ambiente sea mayor que la presión parcial de oxígeno en equilibrio con 
el óxido. 
 
M (s) +O2 (g) = MO2 (s)   (1) 
 
Este tipo de reacciones de formación de óxidos de metales de interés 
industrial, están favorecidas termodinámicamente, y son espontáneas, 
puesto que  transcurren con variaciones de energía libre estándar de 
Gibbs (∆Gº) negativas a cualquier temperatura, tal  y como se puede 
observar en el siguiente diagrama de Ellingham-Richardson (Figura 
2.1): 




















Los diagramas de Ellingham, que se modificaron más tarde por 
Richardson dibujan los resultados experimentales de ∆G0 frente a la 
temperatura (T), para la oxidación y sulfuración de algunos metales. 
 
 
∆G0 = ∆H0 – T∆S0              (2) 
 
Donde ∆H0 y ∆S0 son los cambios de entalpía  y entropía estándar 
originadas como consecuencia de la formación del óxido, por reacción 
del metal con un mol de oxígeno (ordenada en el origen y la pendiente 
del diagrama respectivamente). La pendiente siempre es positiva, ya que 
la variación de entropía siempre es negativa en la formación del óxido, 
porque la entropía del oxígeno (gas) es mucho mayor siempre que la del 
metal y del óxido.[5] 
 
 
Figura 2.1: Diagrama de Ellingham-Richardson 
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Una de las aplicaciones más importantes del diagrama de 
Ellingham es la determinación de la presión de disociación de equilibrio 
de algunos óxidos, a varias temperaturas. La presión de disociación de 
un óxido es la presión del oxígeno en equilibrio que desarrollaría una 
mezcla íntima de metal puro y su óxido. Es decir, la presión parcial de 
oxígeno en equilibrio con el óxido.[6] 
 
Si tenemos en cuenta que           Kp =
( )




⋅         (3) 
siendo Kp la constante de equilibrio de las presiones parciales de la 
reacción (1), y que las actividades de los productos sólidos se pueden 





                      (4) 
Donde PO2 es la presión de disociación del óxido que se ha 
explicado en el párrafo anterior. 
 
Si interpretamos la ecuación de la energía libre con Kp , obtenemos: 
 
∆Gº=- RT Ln(PO2)                               (5) 
 
De lo que se deduce que si aumenta la presión parcial de oxígeno 
en equilibrio con el óxido, o presión de disociación, la tendencia 
termodinámica a la formación de óxido será cada vez menos negativa y 
por lo tanto menor. 
 
El proceso básico de oxidación que se lleva a cabo es el siguiente: 
 
1. El oxígeno es absorbido por la superficie limpia del metal o de la 
aleación formando la primera capa de óxido. 
2. Esta capa de óxido hace de barrera entre el metal o la aleación y 
el gas agresivo. 
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3. Mediante un proceso de difusión de electrones a través de la capa 
de óxido, desde la interfase metal-óxido hasta la interfase óxido-
gas, para crear aniones de oxígeno que a su vez difundirán a 
través de la capa de óxido hasta encontrarse con el catión del 
metal anteriormente creado, y debido a lo cual se forman nuevas 
moléculas de óxido, creándose por tanto nuevas capas. 
 
Como consecuencia de lo anterior, la formación del óxido será más 
difícil cuando peor sea la conductividad electrónica e iónica. Por ello el 
diseño de aleaciones resistentes a la oxidación, como los aceros 
inoxidables, tendrá que ser coherente con estos criterios, eligiendo 
materiales que sean capaces de crear óxido de baja conductividad, que 
actuarán, por lo tanto, de capa protectora. 
 
2.1.B) Cinética de la oxidación a alta temperatura 
 
Una de las limitaciones del diagrama de Ellingham es que no tiene 
en cuenta el tiempo que tarda la reacción en llevarse a cabo.[6] Este 
diagrama solamente nos da información de si una reacción es viable o 
no, bajo unas ciertas condiciones de presión y presión parcial del 
oxígeno.  
 
Una reacción puede estar favorecida termodinámicamente, pero, 
transcurrir a una velocidad tan baja que no sea apreciable y no 
constituya ningún problema desde el punto de vista práctico. Por ello 
parece que es imperativo saber la cinética de la reacción de oxidación. 
Además, si se formase más de un óxido, el diagrama de Ellingham sólo 
transmitiría  que efectivamente, se forman esos óxidos, pero no muestra 
ninguna información acerca de cual se formará primero. La cinética de 
la reacción de formación de los diferentes óxidos debe ser considerada. 
Una combinación de la información de la termodinámica y cinética de 
reacción puede dar un mejor entendimiento del comportamiento del 
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óxido. Además, el conocimiento de las velocidades de reacción es una 
base importante para conocer el mecanismo de reacción. 
 
Las velocidades de reacción y las correspondientes ecuaciones de 
velocidad para la oxidación de un metal dependen de bastantes 
factores. Los más importantes son: temperatura, presión de oxígeno, 
preparación superficial y pretratamiento del metal. Para el diseño en 
ingeniería, las cinéticas de la oxidación son muy importantes ya que 
dan una estimación del diseño en funcionamiento del metal que será 
utilizado en un componente dado a una temperatura y ambiente 
específico.  
 
El estudio cinético de los procesos de corrosión a alta temperatura 
se basa fundamentalmente en el conocimiento de la ley matemática que 
relaciona el crecimiento de la capa (x), que puede ser el cambio en peso 
como resultado de la oxidación, el espesor del óxido formado, la 
cantidad de oxígeno consumido por unidad de superficie del metal o la 
cantidad de metal transformado a óxido, con el tiempo transcurrido (t). 
La mayoría de los fenómenos de corrosión siguen alguna de las 














Figura 2.2: Leyes cinéticas de oxidación 
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1. Ley logarítmica      x = A . Ln (t)  (6) 
2. Ley parabólica       x 2 = B . t   (7) 
3. Ley lineal               x = C . t   (8) 
4. Ley asintótica        x = D . (1-e E * t )  (9) 
 




 Normalmente representa una oxidación con un régimen de capa 
delgada.[4] En el caso de muchos metales calentados a bajas 
temperaturas, las cinéticas normalmente tienen un comportamiento 
logarítmico. La velocidad de reacción es muy rápida en el comienzo y 
luego se ralentiza, ya siga una ley directa o inversa: 
 
 Ley logarítmica directa: x = K log t + A    (10) 
 
 Ley logarítmica inversa: 1/x = B + K´log t    (11) 
 
K y K´son las constantes de velocidad para el proceso logarítmico o 
inverso logarítmico, A y B son las constantes de integración. 
 
 Oxidación Parabólica 
 
 Desde el punto de vista de la oxidación de las aleaciones de 
ingeniería, la ley parabólica tiene gran importancia. En lo que se refiere 
a esta ley, el crecimiento de este óxido ocurre con un descenso continuo 
de la velocidad de oxidación. La velocidad de reacción es, por lo tanto, 
inversamente proporcional al espesor de capa o al peso del óxido 
formado. Esto se representa como: 
 
     dx/dt = Kp/x           (12) 
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o después de integrar: 
 
     x2 = 2Kpt + C    (13) 
 
 Muchos metales y aleaciones ingenieriles siguen cinéticas 
parabólicas a elevadas temperaturas. El proceso de crecimiento del 
óxido está normalmente gobernado por la difusión de iones o electrones 
a través de la capa de óxido inicialmente formada. La ley parabólica fue 
derivada por Wagner, asumiendo la difusión de especies cargadas a 
través de la capa de óxido. 
 
 Cuando un metal se expone a alta temperatura, la primera 
monocapa de óxido se forma instantáneamente. Sin embargo, después 
de la formación de la capa de óxido inicial, el proceso de crecimiento 
requiere o el transporte de iones metálicos desde el substrato o de iones 
oxígeno desde la cara gaseosa. Los primeros se mueven desde la 
intercara metal/óxido a la intercara óxido/gas mientras los últimos se 
mueven desde la intercara gas/óxido a la intercara metal/óxido. El 
transporte de estas especies está controlado por las leyes de difusión y 
la difusión está facilitada por los defectos en la estructura del óxido. 
Para una capa más gruesa, las especies iónicas tienen que desplazarse 
una mayor distancia mientras que para capas más finas la distancia de 
transporte es menor. Las cinéticas son generalmente parabólicas en la 
naturaleza. Consideraremos la aproximación de Wagner para la 
velocidad de oxidación parabólica. El modelo de Wagner hace las 
siguientes presunciones: 
 
1. La capa de óxido es compacta y adherente. 
2. La migración de las especies cargadas, iones (cationes o 
aniones), electrones o huecos electrónicos es el proceso que 
controla la velocidad de reacción. 
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3. El equilibrio termodinámico está estabilizado tanto en la 
intercara metal/óxido como en la intercara óxido/gas. 
4. El óxido es más o menos estequiométrico, es decir hay muy 
poca desviación de la estequiometría. 
5. La solubilidad del oxígeno en el metal puede despreciarse. 
 
A causa de la condición de estabilización del equilibrio 
termodinámico en ambas intercaras, metal/óxido y óxido/gas, los 
gradientes de actividad del metal y el oxígeno se cruzan en la capa de 
óxido (Figura 2.3). En consecuencia, los iones metálicos y los de oxígeno 
tenderán a migrar a lo largo de la capa en direcciones opuestas. Debido 
a que los iones están cargados, está migración provocará un campo 
eléctrico que se establece en la capa desde la cara del metal a la 
atmósfera. El resultado neto de la migración de iones (carga neta 
positiva (+eV) o negativa (-eV)) y electrones o huecos electrónicos es, por 
















Hay multitud de estudios que han evaluado la teoría de oxidación 
de Wagner, donde se asume que (1) la capa protectora formada en las 
Figura 2.3: Esquema de formación de la capa de 
óxido de acuerdo con el modelo de Wagner 
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aleaciones es lo suficientemente compacta para bloquear la penetración 
del gas oxidante a través de la capa de óxido, y que (2) las propiedades 
del transporte de iones en la capa de óxido no cambia durante la 
oxidación.[7-12] 
 
También existen informes que han considerado que los iones 
metálicos y las vacantes aniónicas se mueven en la capa de óxido, 
incluso la posibilidad de la penetración del anión de oxígeno en la capa 
de óxido.[13] 
 
 Ecuación Lineal 
 
 Hay ciertos metales donde la velocidad de oxidación permanece 
constante con el tiempo y es independiente de la cantidad de gas o 
metal previamente consumido en la reacción. En tal caso la velocidad 
de reacción es directamente proporcional al tiempo: 
 
        dx/dt = K1 t              (14) 
o: 
 
     x = K1 t + C     (15) 
 
donde K1 es la constante de velocidad de la reacción. Estas reacciones 
normalmente tienen lugar en la superficie o por reacciones en el límite 
de fases, las cuales puede involucrar, por ejemplo, una reacción del 
estado estacionario limitada por el aporte (adsorción) de reactivos en la 
superficie, una reacción gobernada por estado estacionario de la 
formación de óxido en la interfase metal/óxido, o la difusión a través de 
una capa protectora con espesor constante. Además para unos pocos 
metales, tales como metales alcalinos y alcalino-térreos, la ley de 
velocidad lineal se sigue normalmente cuando grietas o 
desprendimientos en la capa permiten un acceso directo del gas al 
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metal. Esto provoca rápidas velocidades de oxidación acompañadas de 
cinéticas lineales. 
 
 Combinación de cinéticas sencillas 
 
 En muchas ocasiones se ha encontrado que las cinéticas no están 
gobernadas por las leyes descritas anteriormente. En su lugar, una ley 
de oxidación diferente parece seguirse. Muchos metales a baja 
temperatura siguen una ley cúbica. Esto puede, sin embargo, ser 
interpretado como una combinación de la ley parabólica y logarítmica. 
Se asume que la reacción sigue la ley logarítmica en los instantes 
iniciales de la oxidación, pero cambia a ley parabólica después de algún 
tiempo. 
 
 Otra ley de velocidad importante que normalmente se observa a 
altas temperaturas es la combinación de leyes parabólicas y lineales. 
Las reacciones pueden ser controladas por la interfase (lineales) 
durante las etapas iniciales y controladas por difusión (parabólicas) a 
continuación. En el caso contrario, la cinética de oxidación sigue una 
ley parabólica que, de repente, cambia a cinética lineal; esto sucede 
cuando la capa está parcialmente rota o existen microgrietas que 
aparecen en la interfase de la capa. Un acceso directo del gas provoca 
una velocidad de oxidación muy rápida acompañada de una cinética 
lineal. 
 
 Sin embargo en algunos casos las curvas cinéticas no se ajustan 
bien con estas ecuaciones ya que la difusión puede variar por elevadas 
barreras a la difusión como poros, ampollamientos, grietas, etc en la 
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2.1.C) Influencia de la naturaleza de los óxidos en el 
desarrollo del proceso de oxidación 
 
Hay sólo unos pocos óxidos que siguen estrictamente la ley de 
Wagner. La razón de esto son unas asunciones básicas. Una de ellas es 
que la capa de óxido sea compacta y adherente, no seguida por muchos 
óxidos. Igualmente la asunción de que el óxido es más o menos 
estequiométrico es, de nuevo, raramente observada. También, el 
establecimiento de un equilibrio termodinámico completo en cada 
frontera está rara vez establecido. Además, el transporte iónico en 
muchos óxidos está parcialmente acoplado por la difusión a través del 
límite de grano. Por lo tanto, excepto óxidos como NiO y CoO, que 
siguen estrictamente la ley de Wagner, la mayoría de los metales 
muestran desviaciones de la ley de Wagner. 
 
Las reglas determinadas por Wagner y Hauffe permiten clasificar 
los óxidos como conductores eléctricos en dos tipos: 
 
• Óxidos tipo-n (Semiconductores con exceso de metal) 
 
La adición de cationes extraños de valencia superior a los 
del óxido inicial, a un óxido no-estequiométrico tipo-n 
(M1+xO o MO1-x, donde x es el valor que se desvía de la 
estequeometría) disminuirá la concentración de vacantes en 
MO1-x o la concentración de iones metálicos intersticiales en 
un óxido M1+xO. Esto provocará un descenso en la 
conductividad del óxido, alcanzando menores velocidades 
de oxidación. Por lo tanto adiciones de cationes de baja 
valencia incrementará los defectos correspondientes y por lo 
tanto la conductividad, alcanzando mayores velocidades de 
oxidación. 
Ejemplos de estos óxidos son el Fe2O3 y Al2O3. 
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• Óxidos tipo-p (Semiconductores con defecto de metal) 
 
Para los óxidos tipo-p (M1-xO o MO1+x), la adición de 
cationes de valencia mayor incrementa la concentración de 
vacantes aniónicas en M1-xO, o la concentración de aniones 
intersticiales en MO1+x. Del mismo modo cationes de una 
valencia menor disminuiría las correspondientes 
concentraciones de defectos. 
Por ejemplo la adición de Cr trivalente al FeO incrementaría 
la concentración de vacantes de hierro y por lo tanto 
causaría un aumento en la conductividad y por lo tanto la 
velocidad de oxidación. Se ha visto que adiciones de 
pequeñas cantidades de Cr siempre aumentan la velocidad 
de oxidación del hierro al principio. Sólo cuando hay un 
nivel elevado de Cr, más allá del límite de dopado, se ayuda 
a reducir su velocidad de oxidación. 
Ejemplos de estos óxidos son Cr2O3 y Mn3O4. 
 
En un sólido cristalino, hay un orden regular de sitios en la red. 
Los átomos se mueven de un sitio de la red a otro mediante saltos. Hay 
diferentes posibilidades por las cuales los átomos pueden saltar de un 
sitio a otro. Esto depende de la naturaleza del átomo y del tipo de red 
cristalina. Hay varios mecanismos posibles como el mecanismo de 
intercambio, de anillo, intersticial, movimiento de átomos intersticiales 
o mecanismo de vacantes, como muestra la figura 2.4. 
 
Los dos primeros mecanismos son posibles en cristales perfectos, 
mientras que los restantes ocurren en cristales imperfectos. La difusión 
de vacantes por ejemplo, es posible en cristales con defectos de 
Schottky, mientras el movimiento intersticial de átomos ocurre en 
cristales con defectos de Frenkel. 
 
 

















El coeficiente de difusión D (m2/s) que describe el proceso de 
difusión viene dado por la ecuación simplificada: 
 
  D = Do exp (( -∆Hm+∆Hf) / RT)    (16) 
 
Donde Do es el factor de frecuencia independiente de la 
temperatura (m2/s); ∆Hm es la entalpía para el movimiento de vacantes 
(J/mol o eV/mol); ∆Hf  es la entalpía de formación (J/mol o eV/mol); R 
es la constante de los gases (8,31 J/mol*K; 1,987 cal/mol*K; o    
8,62*E-05 eV/átomo) y T es la temperatura absoluta (K). El término 
entre paréntesis es la energía de activación para la difusión Qd (J/mol o 
eV/mol), la cual incluye la entalpía de formación de vacantes y su 
migración como consecuencia del aumento de la temperatura. 
 
Por lo tanto el coeficiente de difusión no es constante porque, 
además de depender de la temperatura, se ve afectado por la 
concentración de elementos de aleación, impurezas, tamaño de grano, y 
estructura cristalina. En lo que se refiere a este último factor, es bien 
 
Figura 2.4: Mecanismos de desplazamientos de 
difusión: (a) intercambio de lugar; (b) mecanismo de 
anillo; (c) mecanismo intersticial; (d) movimiento 
atómico intersticial; (e) mecanismo de vacantes. 
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conocido y ampliamente estudiado que hay una gran diferencia en las 
velocidades de difusión debido a diferencias en las estructuras 
cristalinas en α-Fe(BCC) y γ-Fe(FCC). La difusión en la ferrita es cien 
veces más rápida que en la forma austenítica. Esto se debe 
principalmente a la estructura abierta BCC comparada con la 
estructura más compacta FCC dentro de la red.[4] Por lo tanto, la 
velocidad de difusión del cromo en la estructura austenítica es mucho 
más lenta que en la estructura ferrítica, por lo que la concentración de 
Cr en la superficie de la ferrita es mayor.[16-18] 
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2.2. Materiales de forja y colada para alta temperatura 
 
Con el fin de aumentar la resistencia a la oxidación, las 
aleaciones disponibles para trabajar en continuo hasta intermitente a 
distintas temperaturas, son los indicados en la tabla 2.1. 
 
Tipo de aleación Aplicación 
Aceros al carbono  usados para bajas temperaturas 
hasta 400 oC 
Aceros de baja aleación 
ferríticos (con Cr y Mo) 
 usados para un intervalo de 
temperaturas del orden de  600-700 oC 
Aceros inoxidables  rango de temperaturas entre 600-
1000 oC (dependiendo de los aleantes, 
atmósfera, etc) 
Aleaciones base-Ni  usados para un rango de tempe-
raturas máximo de 1000-1200 oC 
Tabla 2.1. Aleaciones y aplicaciones en base a la temperatura. 
 
Industrialmente el término “materiales para alta temperatura” se 
refiere a aleaciones que pueden ser usadas con garantía a temperaturas 
superiores a la de empleo de los aceros al carbono (400ºC 
aproximadamente). En estas condiciones, el desarrollo de determinados 
componentes, sistemas o motores sólo se puede llevar a cabo 
disponiendo de materiales adecuados, aptos para el servicio en 
condiciones de carga y temperatura elevadas, ligeros y capaces de 
soportar un medio agresivo severo durante un dilatado periodo de 
tiempo. 
 
 En la figura 2.5 se relaciona la situación de las superaleaciones 
base níquel respecto a otros materiales, más o menos resistentes a 
elevada temperatura. Para ello, se ha tomado como referencia a un 
acero al carbono, un acero inoxidable austenítico tipo 304 (18/8), una 
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aleación 32Fe-20Ni-20Cr-20Co (N-155), una aleación base cobalto y 
una aleación refractaria base niobio (F-48). Se representa la tensión a la 
que la aleación rompe después de 1000h en servicio en función de la 















Desde el punto de vista de la corrosión, en los materiales para 
temperatura elevada, tiene más importancia la oxidación directa sin 
necesidad de electrolito, y menos los procesos regidos por mecanismos 
electroquímicos, excepto si hay depósitos en la superficie de la aleación, 
por ejemplo sales fundidas, que pueden hacer que los mecanismos de 
reacción sean de naturaleza electroquímica. 
 
Las aleaciones que se emplean a alta temperatura están 
diseñadas de tal forma que las capas de óxido que vayan a tener sean 
protectoras. Los óxidos que realmente cumplen con las características 
que hemos mencionado anteriormente son el Cr2O3, aplicable a los 
inoxidables, Al2O3 y SiO2. 
 
 La pérdida de resistencia de aleaciones a alta temperatura puede 
ser principalmente por tres causas: [20] 
 
Figura 2.5: Relación entre tensión de rotura al cabo de 1000 h y 
temperatura para diferentes superaleaciones.[19] 
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a) Por oxidación o exposición a un medio contaminante con 
resultado de pérdida de metal. 
b) Por incipientes grietas superficiales debidas a tensiones 
térmicas cíclicas. 
c) Por cambios en las propiedades del metal con el 
incremento de la temperatura con o sin cambios de fase. 
  
Muchos procesos industriales implican el uso de metales y 
aleaciones a elevadas temperaturas seguidas de un enfriamiento a 
temperatura ambiente durante varias veces. Las condiciones de 
operación en tales plantas se someten más a procesos cíclicos que 
isotermos. Por lo tanto, la oxidación bajo condiciones cíclicas constituye 
una aproximación más real hacia la resolución del problema de la 
oxidación metálica.[21] 
 
2.2.A) Aceros inoxidables  
 
Las aleaciones basadas en Fe-Cr desarrollan capas protectoras de 
Cr2O3 que les hacen resistentes durante la oxidación a alta temperatura 
[4], sin embargo, son a menudo susceptibles de desprendimiento, 
particularmente bajo condiciones cíclicas.[22] 
 
 Muchas investigaciones se han centrado en las cinéticas de 
oxidación de importantes aleaciones Fe-Cr debido a la continua y 
creciente demanda de mayores requisitos energéticos en la industria. 
 
Los aceros inoxidables ferríticos, que son los utilizados en el 
desarrollo de esta Tesis, mantienen su estructura ferrítica estable a 
todas las temperaturas, no son alotrópicos y no pueden endurecerse 
por calentamiento y posterior temple.[23] 
 
Su microestructura consiste en ferrita (α-Fe), junto a otras fases 
no deseadas como la fase sigma y carburos M23C6 aunque otras fases 
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pueden aparecer después de la exposición a altas temperaturas. La fase 
sigma es una fase intermetálica que aumenta la dureza, que aunque a 
veces es útil, disminuye la ductilidad, tenacidad y resistencia a la 
corrosión. Se disuelve a temperaturas de 900ºC. Para evitar M23C6, la 
aleación es enfriada rápidamente después de recocido entre 1050 y 
1100ºC durante un tiempo suficiente para disolver los carburos; tras 
este tratamiento los aceros inoxidables ferríticos alcanzan máxima 
ductilidad, baja dureza y resistencia a la corrosión puesto que la fase 
sigma y las partículas de M23C6 han desaparecido.[24,25] 
 
 Incluso en aceros austeníticos tras un periodo de oxidación 
aparece fase α en la zona próxima a la intercara metal/óxido debido a 
que el Fe se sustituye por Cr. Este mecanismo explica el crecimiento de 
óxido Cr2O3 tipo corindón en los aceros inoxidables.[26,27] 
 
La figura 2.6 representa el grado de oxidación de las aleaciones 
Fe-Cr a 1000 oC y 0.13 atm de oxígeno. Describe las capas de óxido que 
se forman dependiendo de las distintas aleaciones. Se puede comprobar 
que para formar una capa continua de Cr2O3 en este ambiente es 
necesario un peso mínimo del 20% en Cr. Los aceros inoxidables 
ferríticos presentan mayor resistencia a oxidación que los aceros al 
carbono o de baja aleación Cr-Mo. A medida que aumenta el contenido 
en cromo aumenta la resistencia a la oxidación. En particular, podemos 
decir que los ferríticos con un 27% en cromo (del tipo AISI 446) son los 
que más resistencia a la oxidación presentan de la serie 400, puesto 
que la capa de óxido de cromo formada es continua. 























 La oxidación cíclica también nos hace ver que este tipo de 
inoxidable sigue siendo el mejor de la serie 400. En la figura 2.7 se 
representa la resistencia a la oxidación de varios inoxidables en función 
de la temperatura, y al 446 le siguen el 430 (16.5% Cr), 416 (14% Cr) y 
410 (13% Cr). El óxido formado en el acero 430 está compuesto por una 
capa de óxido interna tipo corindón y una capa mixta externa tipo 
corindón y espinela, excepto en los diez segundos iniciales de la 
oxidación.[28] 
 
Se comprueba que los austeníticos como el 309 o el 310 
sometidos a ciclos entre los 980 y los 1040ºC presentan un mejor 
comportamiento que los ferríticos (Figura 2.7). Sin embargo el coste de 
 
 
Figura 2.6: Variación de oxidación y estructura de la capa de 
óxido para aleaciones con Fe-Cr 
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los aceros ferríticos, al estar menos aleados que los austeníticos, es 
menor, y por lo tanto su uso es más rentable.  
 














 Son numerosos los estudios sobre aleaciones Fe-Cr a alta 
temperatura, de los que se ha realizado un breve repaso. 
 
 Las cinéticas de oxidación isotérmica de la aleación Fe-10Cr a 
1000ºC encontradas por Rhys-Jones et al.[29] fueron parabólicas. 
Gardiner et al.[30] aportaron que la capa de óxido formada en 
aleaciones Fe-Cr con menos del 5% de Cr por debajo de 600ºC consistía 
en dos capas de magnetita y hematita. Las aleaciones Fe-Cr en 
presencia de oxígeno a altas temperaturas forman espinelas (FeCr2O4) y 
Cr2O3 en el interior y Fe2O3 en la zona exterior de la capa de óxido. 
 
 Rhys-Jones et al.[29] encontraron que después de 70h de 
oxidación y 1000ºC, la capa formada en la aleación Fe-20Cr era 
delgada, porosa y no protectora, con Fe2O3 y Fe3O4, identificados 
mediante difracción de rayos X (DRX). Mosely et al.,[31] usando DRX, 
mostraron que el Fe-16Cr-5Al oxidado a 1200ºC en aire durante 17.5 h 
 
 
Figura 2.7: Resistencia a la oxidación de aceros 
inoxidables en función de la temperatura. 
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formaba una fase M2O3, pero a causa de la similitud en los parámetros 
de red entre Fe2O3 y Cr2O3 no les fue posible discernir de que óxido se 
trata, o quizá la mezcla formada. 
 
Las aleaciones con bajo Cr forman capas que consisten [32] en 
finas capas de magnetita y hematita con una delgada capa de espinela 
Fe-Cr en la base de la capa. En aleaciones que contienen entre el 16 y 
19% de Cr, la capa es a menudo dúplex con (Cr,Fe)2O3 su zona más 
externa con un contenido en Fe del 60%.  
 
Uno de los mayores problemas referentes a la protección de una 
aleación es la tendencia de los óxidos a la rotura desde la superficie del 
metal o el desprendimiento bajo ciclos térmicos. Desde los hallazgos de 
Wood et al.,[33] se conoce que las aleaciones Fe-Cr sufren rotura en la 
oxidación o desprendimiento y exhiben un rápido incremento en la 
velocidad de oxidación, normalmente en aleaciones con 14-25%Cr, 
seguido de un periodo inicial y protector durante el cual se forma una 
capa dopada de Cr2O3. Las aleaciones Ni-Cr muestran un 
comportamiento similar.[34] 
 
La rotura durante la oxidación ha sido observada para el Fe-28Cr 
tras ensayos cíclicos a 1000ºC, mostrando áreas con capas de 
Cr2O3.[7,35] Dependiendo del número de ciclos, se producía el fallo de 
la capa y tenía lugar la regeneración en la zona donde se producía, 
mientras que la aleación Ni-20Cr mostró un bajo desprendimiento y 
regeneración durante los ciclos. Un fenómeno importante para formar 
una capa coherente es la coalescencia de óxidos internos de los 
elementos que se oxidan preferentemente, es la llamada “capa de 
curación” que se encuentra por debajo de las capas estratificadas, que 
está reducida más que oxidada. Es interesante resaltar que la capa de 
Cr2O3 se estabiliza más fácilmente en las aleaciones Fe-Cr que en 
aleaciones comparables Ni-Cr [33], debido a un mayor coeficiente de 
interdifusión en su formación; ya que el proceso de oxidación está 
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gobernado por el aporte de Cr y Fe en la interfase gas/óxido y por el 
aporte de oxígeno disociado en la misma interfase.[36] 
 
Hay numerosos estudios de la oxidación a temperatura de 800ºC 
en aleaciones Fe-Cr y presiones parciales de oxígeno correspondientes a 
la atmosférica o mayores, desde la década de los 60.[37-41] No 
obstante, se sigue estudiando el proceso a estas temperaturas, como 
Huczkowski et al. [42], que recientemente observaron que, en los aceros 
inoxidables oxidados a 800 y 900ºC, una disminución en el espesor de 
la capa de óxido provoca un descenso del tiempo de vida de la cromia 
debido a un fenómeno de rotura. La vida crítica para la formación de 
cromia durante la oxidación depende de la reserva de Cr más que de la 
concentración global en la aleación. 
 
Los límites de vida pueden ser predichos con razonable exactitud 
con un modelo teórico, usando parámetros de velocidad de crecimiento 
de óxidos, contenido inicial de Cr en la aleación y el contenido crítico de 
Cr necesario para la formación de la capa de cromia protectora. Así a 
mayor Kp, hay menos espesor de capa de óxido, y el tiempo predicho es 
función del producto t=Kp* x.[42] 
 
También se puede predecir la vida en servicio de aleaciones 
expuestas a alta temperatura bajo condiciones cíclicas. Este 
comportamiento está dictado principalmente por la adherencia de la 
capa de óxido, que se ve afectada tanto por su morfología como por la 
composición de la aleación y de la capa de óxido.[42] Otros factores que 
influyen negativamente en la oxidación cíclica son diferentes 
coeficientes de expansión térmica (CTE) entre la aleación y el óxido 
formado y el descenso de la concentración de Cr en la intercara 
aleación/óxido.[43] 
 
Si se comparan los distintos aceros inoxidables, se observa que 
los aceros inoxidables austeníticos convencionales tienen peor 
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comportamiento en la oxidación isotérmica y cíclica que los ferríticos a 
950ºC. Además, la diferencia entre oxidación cíclica e isotérmica en los 
ferríticos apenas se aprecia. En todos los grados ferríticos, la relación 
Kp/DCr es de 10-3-10-2 (siendo DCr el coeficiente de difusión del cromo en 
la estructura ferrítica) lo que muestra que el aporte de Cr desde la 
aleación a la interfase es más rápido que su consumo. Estos aceros 
debido a su estructura BCC no compacta tiene una alta resistencia al 
fallo mecánico de la capa de óxido formada.[44] 
 
2.2.B) Efecto de adiciones en aceros  
 
Uno de los métodos más sencillos de controlar el desprendimiento 
de las capas de óxido es elegir un material que forme capas delgadas 
que tengan coeficientes de expansión cercanos a los de sus respectivos 
metales. Sin embargo, esto no es siempre posible y podemos modificar 
este hecho variando la composición de la aleación. Con este método 
también se pueden variar la naturaleza y los mecanismos de la 
formación de óxidos.[4] 
 
La nueva legislación para proteger el medioambiente implica 
mayores temperaturas de combustión y que las paredes del material en 
los tubos de escape sean más finas y así reducir la capacidad calorífica 
de este componente (es decir que absorba menos calor del gas), el cual 
hace posible que fluya el gas de combustión al catalizador mientras este 
todavía está a alta temperatura.[45] Para alcanzar estos objetivos se 
pueden realizar pequeñas adiciones de elementos convencionales a la 
aleación base que pueden modificar sustancialmente las propiedades 
frente a la oxidación de ésta con relación a la cantidad añadida; esto se 
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Efecto de elementos convencionales 
 
Las aleaciones ferríticas Fe-Cr-Al muestran una buena resistencia 
a la oxidación a alta temperatura. Un elevado contenido en aluminio en 
las aleaciones permite la formación de una capa de aluminio, que los 
protege.[46] Entre 800 y 950ºC se forma una capa transitoria inicial de 
γ-Al2O3 que evoluciona a α-Al2O3 con el tiempo de oxidación.[47]  
 
 Tal y como fue detallado por Islam,[21] dos factores son los 
responsables de los efectos beneficiosos de estas adiciones. La presión 
parcial efectiva de oxígeno junto a la poco protectora capa de Fe2O3 es 
muy baja, y por tanto, la oxidación preferente de Al o Cr tenderá a 
producirse en el caso de aleaciones con 2 y 4% Al. El elemento adicional 
con una elevada reactividad permite al elemento protector, por ejemplo 
el Al, su disponibilidad en la región de la intercara para formar una 
capa continua, antes que se dé la oxidación en el interior de la aleación. 
 
 Jedlinski y Borchardt [48] observaron que un cambio de la 
dirección predominante del crecimiento de capa de la difusión hacia el 
exterior del metal a un transporte hacia dentro del oxígeno ocurría en 
las etapas iniciales de la oxidación de las aleaciones Fe-Cr-Al. El 
desarrollo de alúmina inestable es muy plausible como ya demostraron 
para la capa analizada en la aleación Fe-Cr-Al mediante DRX. La 
oxidación de Fe-14Cr-4Al y Fe-27Cr-4Al se producía por difusión hacia 
el interior de iones O2- a lo largo de los límites de grano, como 
detectaron Golightly et al.[49] 
 
Hay una amplia necesidad tecnológica de nuevas aleaciones para 
alta temperatura resistentes a la oxidación. Desde que las aleaciones 
Fe-Cr  generalmente proveen la base de los materiales base Fe usados 
en varias aplicaciones donde se requiere la formación de capas de óxido 
protectoras, la evaluación e interpretación de algunos efectos 
beneficiosos provocados por adiciones de aluminio a dichas aleaciones 
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sería de gran utilidad. Por ello Sadique et al. estudiaron el efecto de 
varias adiciones de Al (2-8%) en aleaciones Fe-10Cr, observando un 
marcado efecto en la disminución de la velocidad de oxidación, en el 
desprendimiento de óxido en condiciones cíclicas y en el espesor de la 
capa de óxido formada.[50] 
 
Detalladas investigaciones de aleaciones formadoras de Cr2O3, 
que pusieron de manifiesto Whittle y Stringer [51], indican que la 
adición de elementos reactivos a estas aleaciones tienen efectos 
beneficiosos en el comportamiento a oxidación. En conjunción con el 
informe anterior, Rhys-Jones et al,[29] Ramanathan,[52] y Rapp y 
Pieraggi [53] resumieron varias explicaciones para enumerar los efectos 
beneficiosos de las adiciones de metales reactivos, ya fueran elementos 
de aleación o partículas de óxidos para el crecimiento de capas de 
cromia protectora en Cr puro o aleaciones Fe-Cr, Ni-Cr, Co-Cr. Las 
posibilidades son: (1) acondicionamiento mecánico mediante la 
formación de óxidos anclaje en la aleación; (2) favorecimiento preferente 
de la difusión catiónica o aniónica en la capa, por lo tanto induciendo la 
formación de óxido en una intercara preferente; (3) formación de un 
óxido graduado o una intercapa que contiene el elemento reactivo; (4) 
reducción en la acumulación de huecos en la intercara aleación-capa de 
óxido; (5) la constante de velocidad parabólica para el crecimiento al 
estado estabilizado es reducida en un factor de diez o más. 
 
Sin embargo, grandes partículas de óxido reactivo podrían, en su 
lugar, actuar como concentradores de tensiones y zonas de iniciación de 
grietas dentro de la capa.[54] También el desarrollo de una intercara 
capa-substrato desigual sin formación de anclajes puede mejorar la 
adhesión por los mismos efectos.[55] Una mejora en la adhesión de la 
capa y en la resistencia a la oxidación se ha alcanzado con aleaciones 
formadoras de Cr2O3 conteniendo una fase de óxido disperso de 
Re.[56,57] Se ha demostrado que partículas dispersas actúan como 
zonas de nucleación, particularmente para aleaciones Ni-Cr, para los 
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óxidos de primera formación, por lo que disminuyen el espacio entre 
núcleos.[58] A elevadas temperaturas, la difusión de Ni en la red es 
predominante. El transporte de oxígeno hacia el interior ya sea iónico o 
por difusión gaseosa no contribuye significativamente a la velocidad de 
crecimiento de capas de NiO en Ni de alta pureza.[59] 
 
Otro elemento que ha sido bastante estudiado es el Si, sabiendo 
que una cantidad apropiada de Si y una baja cantidad de Ti y Al 
contribuye a una buena resistencia a la oxidación cíclica.[60] En 
aleaciones formadoras de Cr2O3 con un contenido alto de Si se mejora el 
comportamiento a alta temperatura por formación de una capa 
continua de sílice.[56,61-64] En los aceros inoxidables austeníticos los 
gradientes de la concentración de Si son menores a los del Cr en la 
interfase aleación/óxido, debido a la mayor velocidad de oxidación de 
este último. Además la capa de SiO2 que se forma entre la aleación y el 
Cr2O3 facilita la formación de ésta a través suya. Las cinéticas de 
oxidación están determinadas por el transporte dentro de la capa de 
óxido.[65] En aceros inoxidables ferríticos con una concentración muy 
baja de Si (0,15wt%) la reducción de la velocidad de crecimiento de 
cromia es causada por la formación de delgadas placas de sílice en la 
interfase aleación/cromia durante la oxidación inicial. Se produce un 
dopado o solubilidad parcial de la capa de cromia que disminuye los 
intersticios de Cr, por lo tanto, afecta a su crecimiento, ya que el 
crecimiento de la capa de cromia está gobernado por intersticios de Cr. 
La actividad del oxígeno es muy baja (debido a la capa de SiO2) y por 
tanto las condiciones termodinámicas no son favorables para la 
formación de los óxidos de Fe.[66,67] También se observa una mejora 
en el comportamiento frente a la oxidación a 600 y 950ºC con adiciones 
del 2-3% Si, por las mismas razones indicadas.[68] La presencia o no de 
silicio el cual disminuye la cantidad de Cr necesaria para formar la capa 
protectora de cromia.[69,70] 
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Otro de los elementos típicos en los aceros inoxidables ferríticos 
es el Mn; así en el 430L el mecanismo de oxidación entre 800 y 1000ºC 
está principalmente controlado por la difusión hacia el exterior del Mn y 
se induce una capa dúplex de MnCrFeO y Cr2O3, que por ser ésta 
menos protectora es perjudicial para las propiedades frente a la 
oxidación.[71-75] 
 
Por otro lado, adiciones de Mo a aceros ferríticos con un 14%Cr 
aumentan marcadamente la resistencia a la oxidación y la resistencia a 
temperaturas entre 800 y 1000ºC.[76] 
 
También se utiliza el Ti, que tiene efecto como formador de 
carburos para prevenir la sensibilización; en lo que se refiere a su efecto 
en la resistencia a oxidación su efecto parece nocivo en ferríticos a 
950ºC.[77] Sin embargo los mismos autores previamente detectaron un 
efecto beneficioso junto con Si bajo condiciones de oxidación 
térmica.[78] Otros autores [71] adjudican el Ti un efecto beneficioso al 
formar capas estables de óxido en el 430L de menor espesor que en el 
material base e impedir la formación de espinelas de Mn-Cr. 
 
El Nb es un elemento importante en los aceros inoxidables. En 
primer lugar este elemento endurece por solución sólida, así el 0,5% de 
Nb proporciona la mayor dureza a los aceros inoxidables ferríticos del 
17-18%Cr.[79,80] También contribuye a mejorar la resistencia a alta 
temperatura de aceros inoxidables ferríticos de forma efectiva, 
formándose Fe2Nb.[81] Además, pequeñas adiciones de Nb en aceros 
con 17% Cr eliminan el efecto perjudicial que tiene el C en el 
comportamiento a alta temperatura (1000ºC).[82] El Nb en aceros 
ferríticos no tiene efecto en la difusión del Cr pero si en la adhesión y 
cinética de oxidación de la capa formada. El Nb en aceros austeníticos 
tiene efecto en la difusión del Cr acelerándola, y por lo tanto contribuye 
a la formación de Cr2O3 y evita la formación de nódulos de óxidos de 
Fe.[83] 
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Efecto de elementos activos o reactivos: tierras raras 
 
Los elementos activos o reactivos, pertenecen al grupo de las 
tierras raras de la tabla periódica. A partir de los años 40 se empezó a 
observar el efecto que tenían las tierras raras en la oxidación a alta 
temperatura, especialmente en condiciones cíclicas; este papel de los 
elementos tierras raras y sus óxidos en la oxidación se conoce como el 
efecto de las tierras raras.[84] 
 
Posteriormente, en los años 70 adiciones del 3% de ytrio como 
una fina dispersión a aceros Fe-16Cr a 1100ºC mejoró notablemente su 
comportamiento.[85] 
 
Algunos metales reactivos como Th, Ca, Mg, V, incluyendo Al, 
también pueden mejorar la calidad de la colada reduciendo la formación 
de huecos, cavidades debidas a gases, etc., y además, la aleación 
resultante tiene una mayor resistencia y unas mejores propiedades 
resistentes a la temperatura como resultado de su inherente 
microestructura de granos finos.[21] Además, pequeñas adiciones de 
metales reactivos [22,29] como Hf, Gd, La, Zr, Ti, Y, Ce, y Li pueden 
mejorar sensiblemente la resistencia a la oxidación de estas aleaciones 
para alta temperatura, debido a su alta afinidad por el oxígeno. 
 
Los efectos beneficiosos de elementos activos están normalmente 
relacionados con dos procesos, una mejora en la adhesión del óxido al 
metal, y la reducción en la velocidad de oxidación por varios sistemas. 
 
El primer efecto ocurre ampliamente, y es particularmente 
importante en aleaciones que forman capas de alúmina. El segundo 
efecto no ha sido observado en los formadores de alúmina, pero es 
importante para capas que crecen por difusión hacia el exterior de 
cationes a través del óxido.[86] Esto es particularmente importante para 
aleaciones formadoras de cromia. 
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Los óxidos dispersos de elementos activos causan efectos 
beneficiosos en el comportamiento frente a la oxidación. Los óxidos de 
ytrio finamente dispersos en la matriz mejoran la resistencia a la 
oxidación ya que se mantienen estables por encima del punto de fusión 
del material base.[87] Recientes investigaciones han demostrado que la 
ytria permanece estable al menos hasta 1000ºC, donde empieza a 
segregar en la capa de Al2O3 en aleaciones FeCrAl.[88] 
 
Un elemento activo puede tener una influencia beneficiosa o 
perjudicial, dependiendo de su cantidad y distribución, la composición 
de la aleación y el contenido de impurezas. Por ejemplo los elementos 
activos como el ytrio pueden modificar la adherencia de la capa para 
aleaciones y metales actuando como trampa de impurezas tales como 
azufre. Un elemento activo puede ser incorporado en el substrato 
metálico de varias formas (figura 2.8):  
 
• Por adición del elemento puro activo o aleación 
• Como dispersión de óxidos de los elementos activos 
• Por recubrimientos de la superficie, tales como implantación 




Figura 2.8: Diferentes vías para incorporar elementos reactivos 
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La adición de ytrio disminuye el espesor de la capa de óxido, 
aumenta su adherencia, y su segregación a través de los límites de 
grano del óxido juega un papel vital en el cambio del mecanismo de 
oxidación.[89] 
 
 Hay varios mecanismos por los que el rol de los elementos activos 
ha sido explicado a causa del efecto beneficioso de la adhesión de la 
capa  de cromia o el proceso de crecimiento de ésta. Algunas de estas 
teorías propuestas en las tres últimas décadas basadas en evidencias 
experimentales se muestran a continuación: 
 
• Formación de una capa de óxido intermedia que actúa como 
barrera a la difusión para el transporte hacia el exterior de los 
iones metálicos. 
• La presencia de un elemento activo puede reducir la acumulación 
de huecos en la intercara óxido/aleación ya que son sumideros de 
vacantes, por lo tanto mejoran la adherencia de la capa. 
• La presencia de un elemento activo puede actuar como pestañas 
que actúan como anclajes mecánicos entre la capa y el substrato. 
• La presencia de elementos activos puede modificar la morfología y 
microestructura de la capa. 
• Modificación en las propiedades mecánicas de la capa como la 
plasticidad del óxido. 
• La presencia de elementos activos puede causar una mejora en la 
resistencia de unión mediante la eliminación de impurezas como 
azufre en la interfase aleación/óxido con la segregación de azufre 
en los límites de grano. Es el llamado “efecto sulfuro”. 
 
De todas estas teorías, la que tiene una mayor aceptación es la 
mejora de la nucleación de la capa de óxido protectora. Las partículas 
de elemento activo disperso en la superficie de la aleación actúan como 
sitios de nucleación heterogénea para la formación de los primeros 
óxidos, por lo tanto decrece el espacio internuclear. Como 
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consecuencia, se requiere menos tiempo para el crecimiento lateral para 
unir los núcleos para formar la capa de óxido. Esto se muestra 
esquemáticamente en la figura 2.9. Este efecto parece saturarse con 
elevadas concentraciones de partículas de elemento reactivo; por 
ejemplo, variaciones en la fracción de volumen de ThO2, Y2O3, y CeO2 
dispersos en el intervalo 1-3 vol.% en Ni-20Cr tienen un pequeño efecto 
















El proceso que controla la velocidad en el crecimiento de las 
capas de Cr2O3 se cree que es la difusión del catión a lo largo de los 
límites de grano de gran ángulo, la interfase aleación/óxido, la interfase 
óxido/aire u otros caminos de corto recorrido.[90-92] La difusión de red 
y a través de límites de bajo ángulo son mecanismos demasiado lentos 
para explicar las velocidades del crecimiento de capa. Las vacantes de 
Cr son probablemente las especies móviles predominantes en las capas 
formadas a altas presiones parciales de oxígeno. Las adiciones de 
elementos activos reducen sensiblemente la velocidad de engrosamiento 
de la capa de Cr2O3. El flujo de Cr hacia el exterior del material ocurre a 
través de los límites de grano, por lo tanto granos más finos acelerarán 
 
 
Figura 2.9: Efecto de elementos activos en la superficie de la 
aleación 
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el aporte de Cr y la formación de Cr2O3. La adición de Y2O3 provoca la 
temprana formación de α-Cr2O3 y además la estabiliza, por lo que 
mejora las propiedades a alta temperatura [93] En presencia de 
elementos reactivos la capa de Cr2O3 crece predominantemente por 
difusión del anión hacia el interior, más que por la difusión del catión 
hacia el exterior.[94,95] 
 
Los elementos reactivos son efectivos para las capas de Cr2O3 en 
el intervalo de temperatura (0,4-0,6)Tf, donde Tf es la temperatura 
absoluta de fusión de la capa. Si la difusión por caminos de corto 
recorrido es considerada la etapa que controla el crecimiento, es lógico 
pensar que las adiciones de elementos activos inhiben el crecimiento de 
capa por reducción de transporte a lo largo de caminos de alta 
difusividad. 
 
Por último, el rol más importante de los elementos activos en la 
protección de las aleaciones es la inhibición de la rotura y 
desprendimiento de Cr2O3. Este efecto se debe a una reducción en las 
tensiones de compresión en el interior de la capa, a una mejora en la 
resistencia a la fractura de la capa y una mejora de la adhesión 
interfacial substrato/capa. 
 
 En lo que se refiere a aceros inoxidables de forja y colada el efecto 
de los elementos activos ha sido estudiado profundamente. Por ejemplo, 
pequeñas adiciones de ytria (0,1-0,2%) en aceros ferríticos de 13-14%Cr 
mejoran las propiedades a oxidación entre 700 y 1000ºC, con respecto 
incluso a aceros con 17%Cr y otros con Al (y sin Y).[96,97] En aceros 
ferríticos/martensíticos adiciones de 0,3-0,5% mejoran las propiedades 
mecánicas entre 500 y 700ºC.[98] En aceros austeníticos con Si, la 
adición de ytria inhibe la difusión hacia el exterior de los cationes 
metálicos y promueve la oxidación interna del Si.[99] 
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 En aceros sin Cr la implantación de ytrio induce durante la 
oxidación a alta temperatura, la formación de óxidos protectores mixtos 
Fe-Y en la interfase óxido/gas que dependen de los elementos de 
adición del acero base.[100] 
 
2.2.C) Superaleaciones para alta temperatura  
 
 Este apartado pretende completar el correspondiente a aleaciones 
en torno al sistema Fe-Cr y Fe-Cr-Al, donde ya se describieron algunos 
materiales interesantes para su uso a alta temperatura.[4,101] 
 
 Las superaleaciones son materiales claramente indicados para 
trabajar por encima de 600ºC. Tienen una breve historia, 
aproximadamente 50 años, y su verdadero papel se destaca a partir de 
1960. Sus más interesantes aspectos se encuentran en las aplicaciones 















 La resistencia a la corrosión de las superaleaciones es, 
principalmente, función de su contenido en cromo. En general, la mayor 
parte de ellas resiste bien, hasta 1100 o 1200ºC, las atmósferas 
 
Figura 2.9: Principales aplicaciones (en %) de las 
superaleaciones 
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generadas en los motores a reacción. La presencia de vanadio o metales 
alcalinos en las cenizas de los combustibles acelera notablemente la 
corrosión directa de las superaleaciones. Si bien ninguna de ellas 
resiste totalmente el óxido de vanadio, y las mezclas de este óxido con 
sulfatos o cloruros alcalinos, su comportamiento es relativamente 
satisfactorio si el porcentaje de cromo es superior al 16%. 
 
Superaleaciones Base Ni  
 
Las superaleaciones de base níquel son las que tienen hoy día 
mayor campo de aplicación. Poseen una matriz austenítica endurecida 
con precipitados coherentes tipo Ni3M que favorecen la resistencia a la 
tracción y fluencia. Los elementos que se adicionan al níquel para 
componer este tipo de aleaciones son muy numerosos. De acuerdo con 
su papel en el material se pueden agrupar en endurecedores por 
solución sólida y elementos que mejoran su resistencia a la corrosión 
(Cr, Mo, W, V, Nb, Ta, Fe, Co), formadores de la fase γ´ tipo Ni3M (Al, Ti, 
Nb, Ta, V) o formadores de carburos o compuestos intermetálicos (Ti, 
Ta, Nb, Zr, Mg, B, C, Hf). 
 
 Los procedimientos de fabricación más comunes de las 
superaleaciones base Ni son los de solidificación controlada y la 
pulvimetalurgia. 
 
 La solidificación controlada trata de obtener una distribución 
homogénea de constituyentes. Puede ser direccional, para que las 
distintas fases aparezcan alineadas, confiriendo a la pieza obtenida 
propiedades anisótropas, por ejemplo una mayor resistencia a la 
fluencia en la dirección de máximo esfuerzo, o monocristalina, para 
evitar la formación de bordes de grano. Esta tecnología permite 
prescindir de elementos reforzantes en borde de grano (B, C, Zr, Hf) y 
disminuir el contenido de otros como vanadio o molibdeno, que pueden 
disolverse en agentes corrosivos procedentes de gases de combustión 
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que contienen sulfato sódico formando mezclas de sales fundidas de 
alta agresividad. La solidificación direccional muy útil para moldear 
álabes de turbina de superaleaciones de níquel, se aplica también a 
otras aleaciones. En particular, se usa para fabricar un nuevo tipo de 
material conocido como superaleaciones eutécticas. La más conocida se 
prepara añadiendo a la aleación líquida de níquel y aluminio cierta 
cantidad de molibdeno y solidificando direccionalmente la mezcla. Una 
vez solidificada, el molibdeno aparece en forma de filamentos 
incrustados en una matriz de la superaleación, alineados paralelamente 
a la dirección de solidificación. 
 
 Los filamentos de molibdeno actúan reforzando 
considerablemente el material, de modo parecido a como las fibras de 
grafito robustecen la matriz de ciertos materiales calificados de híbridos 
o compuestos. La diferencia más notable entre híbridos eutécticos y 
convencionales es que las fibras de los eutécticos tienen un diámetro 
inferior a la micra y aparecen separadas por unas pocas micras. Estas 
características serían imposibles de conseguir con los procedimientos 
acostumbrados, basados en introducir las fibras en un molde y luego 
agregar el material de la matriz. Esta estructura fina mejora también la 
resistencia a la corrosión del material compuesto. 
 
Superaleaciones base cobalto 
 
Históricamente las aleaciones de cobalto fueron las 
superaleaciones que primero se desarrollaron, demostrando ser de una 
gran utilidad. En la actualidad, debido principalmente al carácter de 
elemento geoestratégico que ha alcanzado el cobalto, ha disminuido su 
utilización a favor del grupo de superaleaciones base níquel. 
 
 Las superaleaciones de base cobalto no gozan de la resistencia 
mecánica que disfrutan las superaleaciones de níquel, pero mantienen 
su resistencia a temperaturas mucho más elevadas. Su resistencia en 
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estas condiciones se debe principalmente, a la distribución de carburos 
refractarios (combinaciones de metales como el wolframio y el 
molibdeno con el carbono), que tienden a precipitar en los límites de los 
granos de matriz austenítica. La mejora de las propiedades de la 
aleación con la red de carburos se mantiene hasta temperaturas 
próximas a su punto de fusión. 
 
 Generalmente, las aleaciones de cobalto, además de llevar metales 
refractarios y carburos metálicos, contienen niveles elevados de cromo, 
lo que aumenta la resistencia a la corrosión provocada por la presencia 
de los gases combustión calientes. Las aleaciones de cobalto son más 
fáciles de soldar que otras superaleaciones y se forjan con más 
facilidad. Por estas razones, se aplican para fabricar la intrincada 
estructura de la cámara de combustión de las turbinas de gas, donde 
los componentes deben ser conformables y soldables. 
 
 Los elementos de adición más utilizados, (cromo, tántalo, 
wolframio, molibdeno y níquel), entran en solución sólida en la matriz 
FCC y contribuyen al refuerzo a través de los efectos normales de 
endurecimiento por solución sólida. El efecto endurecedor relativo 
dependerá de los diámetros atómicos. Cuanto mayor sea la diferencia, 
menor solubilidad, pero mayores distorsiones locales de la matriz con 
su inherente efecto de refuerzo. 
 
 El efecto reforzador de estos elementos es mayor en el W (2,734 Å) 
y el Mo (2,725 Å). El Cr (2,498 Å) y el Ni (2,491 Å) tienen un efecto 
endurecedor relativamente menor. De hecho el cromo está presente en 
estas aleaciones, sobre todo por la resistencia a la oxidación que las 
confiere como ya se ha indicado. 
 
 El carbono es un elemento aleante de la mayor importancia, 
puesto que la cantidad, tipo y distribución de carburos en la estructura 
de estas aleaciones son factores importantes que afectan a su 
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resistencia mecánica a elevadas temperaturas. Los tipos de carburos 
presentes dependen de las concentraciones relativas de los elementos 
que los originan y de los tratamientos térmicos a que se han sometido 
las estructuras de colada. Todos los carburos son más solubles a 
temperaturas más elevadas que las temperaturas de servicio, y, por 
tanto, el endurecimiento estructural o envejecimiento no sólo es posible, 
sino que parece desempeñar un papel de la mayor importancia en este 
tipo de aleaciones. 
 
 Un ejemplo específico de la precipitación de carburos se 
encuentra en la aleación HS31, de composición media 25%Cr, 10%Ni, 
8%W, 2%Fe, 0,5%C, y el resto cobalto. En estado de colada, su 
microestructura consiste en la composición normal de dendritas 
formadas por una solución sólida primaria rodeadas por carburos 
interdendríticos de origen eutéctico. 
 
 El análisis de estos carburos indica que la mayoría de ellos son 
del tipo Cr7C3, con una pequeña presencia de (CoCrW)6C. Después de 
un tratamiento de solubilización a 1200ºC, la cantidad total de 
carburos decrece. De los restantes, la mayor proporción corresponde al 
(CoCrW)6C aún no disuelto, más pequeñas cantidades de Cr7C3 y 
Cr23C6. Al envejecer a 810ºC la aleación solubilizada, el (CoCrW)6C 
permanece invariable, pero se observan una gran cantidad de un nuevo 
precipitado, de Cr23C6 y reducción del contenido de Cr7C3. Dado un 
porcentaje fijo de carbono, puede fácilmente calcularse que únicamente 
el paso del precipitado metaestable Cr7C3 a precipitados estables de 
Cr23C6 origina aproximadamente un aumento del 50% en el volumen de 
carburos. 
 
 El más reciente desarrollo en la familia de superaleaciones de 
cobalto para moldeo es la aleación SM302, cuya excelente resistencia 
mecánica en caliente (a 980ºC) se obtiene por el endurecimiento 
conseguido mediante la entrada en solución sólida de elementos de 
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elevado punto de fusión: tántalo y wolframio y sus correspondientes 
carburos. El zirconio y el boro, que también están presentes, 
contribuyen análogamente a elevar la resistencia en caliente. 
 
 Estas aleaciones se emplean preferentemente por su resistencia 
mecánica a muy alta temperatura (del orden de los 1000-1200ºC), 
donde la resistencia a la corrosión es relativamente satisfactoria. 
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2.3. Materiales pulvimetalúrgicos para aplicaciones a alta 
temperatura 
2.3.A) Introducción al proceso pulvimetalúrgico. 
 
El proceso básico de fabricación de un componente 
pulvimetalúrgico (P/M) consta de las siguientes etapas:[102,103] 
fabricación del polvo, mezclado de los polvos, compactación, 
sinterización y postratamientos. 
 
El primer paso es la fabricación del polvo. Existen muchos métodos 
por los cuales se puede obtener polvo metálico. La selección de uno u 
otro depende de las propiedades del metal o aleación, las propiedades 
deseadas en el polvo y el coste. Entre los métodos se pueden citar la 
electrolisis (empleada para Cu, Cr y Mn), la descomposición de 
carbonilos (Ni, Fe), y sobre todo, la atomización (empleada para todo 
tipo de hierros y aceros). En la atomización partimos del metal fundido 
que se descompone en pequeñas gotas y solidifica antes de que las 
gotas contacten con una superficie sólida o entre ellas. El metal fundido 
se desintegra por el impacto con potentes chorros de líquido (agua) o 
gas (nitrógeno, argón y aire). Este procedimiento está indicado para la 
fabricación del polvo de aleaciones (como los aceros inoxidables), ya que 
todas las partículas de polvo, una vez obtenido, presentan la misma 
composición. 
 
Las etapas que siguen a la producción del polvo, así como las 
propiedades de las piezas, dependerán notablemente de las 
características del polvo. Por ello, el mezclado es fundamental. El 
objetivo de esta etapa es conseguir una mezcla homogénea 
incorporando diferentes polvos metálicos (si es necesario) y también  
lubricante. La homogeneización se lleva a cabo para cualquier material, 
ya sea aleación o metal puro, pues el objetivo es evitar todo tipo de 
segregaciones, ya sea por el tamaño de las partículas como por la 
composición de éstas. En cuanto a lo que se refiere al lubricante, su 
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misión principal es reducir la fricción entre el polvo y las superficies de 
la herramienta donde el polvo se va a compactar (matriz); ello hace que 
la eyección de la pieza del molde sea más sencilla y que se minimice la 
formación de grietas debido a las tensión a la que está sometida 
durante el proceso de compactación.  
 
Es importante elegir bien el lubricante, puesto que las 
resistencias en verde y tras sinterizado pueden reducirse por acción del 
lubricante, especialmente si ha quedado algún residuo después de que 
la parte orgánica se haya descompuesto. Los más usados son los 
estearatos metálicos, aunque también podemos destacar los 
compuestos orgánicos procedentes de ceras. 
 
Después de mezclar los polvos, se introducen en un molde o 
matriz y se les somete a una presión que varía entre los 150-900 
MPa.[104,105] Se obtiene como resultado el denominado “compacto en 
verde”, que debe tener la resistencia suficiente para una manipulación 
posterior. La soldadura en frío que se ha dado en los granos de polvo 
hace que  mediante la compactación se alcance una alta precisión 
dimensional así como un buen acabado superficial, lo que justifica la 
fabricación de sinterizados y elimina posteriores etapas de mecanizado.  
 
La sinterización [106] es la etapa más importante de la P/M. La 
definición ISO describe este proceso como aquel tratamiento térmico de 
un polvo o compacto a una temperatura inferior a la de fusión del 
componente principal de tal manera que se aumente su resistencia 
mediante la unión de sus partículas.  
 
Se trata de un proceso complejo, principalmente debido a los 
cambios y transformaciones que se dan en el material. Las zonas 
soldadas en la compactación crecen, aumentando la densidad y las 
propiedades mecánicas. Hay numerosos estudios que muestran la 
relación entre la densidad y la resistencia de componentes metálicos 
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sinterizados.[107-113].Los factores influyentes en las propiedades de 
las piezas sinterizadas se resumen en la figura 2.10. 
 
Figura 2.10: Relación entre las propiedades del material sinterizado y 
los factores influyentes 
 
Es importante llevar a cabo el control sobre la temperatura, 
cantidad de calor suministrado, tiempo y atmósfera de sinterización 
para obtener los resultados previstos. El control de la atmósfera de 
sinterización es necesario para así conseguir no sólo la extracción del 
lubricante sino también la prevención de la oxidación de las piezas y la 
reducción del óxido de la superficie y de las partículas de polvo. El 
control se hace bajo habitualmente mezclando hidrógeno, nitrógeno e 
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hidrocarburos parcialmente quemados. Las composiciones del material 
variarán en función de la relación aire/gas. La atmósfera base nitrógeno 
no es apta para la sinterización de aceros inoxidables, ya que al 
reaccionar el nitrógeno con el cromo se produce sensibilización del 
material.[114] En el caso de los aceros inoxidables se suele sinterizar en 
vacío o hidrógeno. El gas existente en el interior de la pieza se elimina 
con facilidad.  
 
Existe una combinación de sinterización y endurecimiento en un 
solo paso que evita tratamientos térmicos posteriores. Se llama “sinter-
hardening”, donde se fabrican piezas de acero de baja aleación y luego 
se endurecen en una zona de enfriamiento rápido. 
 
También se puede hacer una sinterización activada, donde se le 
adicionan ciertas sustancias a la mezcla de polvos o a la atmósfera de 
sinterización, consiguiéndose así una sinterización más rápida o una 
disminución de temperatura en el proceso. Si existe una fase líquida en 
alguna etapa de la sinterización, la va a mejorar, por lo que podemos 
incluir este caso como un caso especial de sinterización activa. Tenemos 
como ejemplo industrial el cobre con hierro. Existen investigaciones que 
han estudiado la adición de cobre o bronce a los aceros inoxidables 
austeníticos.[115] 
 
Existen multitud de procesos que pueden llevarse a cabo una vez 
que la pieza ha sido sinterizada.[116] La mayoría de ellos se 
corresponden con operaciones de acabado, como puede ser el 
mecanizado, o bien tratamientos térmicos que tienen como objetivo 
conseguir la dureza y la resistencia deseadas para el material en 
cuestión. En la figura 2.11 se representa el aumento de resistencia a 
tracción en varios materiales de uso industrial. Este es un claro ejemplo 
de cómo la competitividad de los materiales sinterizados aumenta en 
gran medida al reducir el porcentaje de poros o lo que es lo mismo un 
aumento de la densidad. Estas operaciones de acabado deben ser 
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previas a las acciones térmicas para no producir cambios en la 















 Si se producen variaciones dimensionales no deseadas, se pueden 
reprensar las piezas, cerrando la porosidad superficial y logrando una 
mayor densificación de las mismas. Un calibrado, donde la pieza es 
reprensada en un molde produciría también un aumento de densidad y 
mejoría de propiedades mecánicas. 
 
 Otras operaciones a tener en cuenta pueden ser la infiltración y la 
impregnación. En la primera técnica se rellenan los poros superficiales 
con un metal líquido con menor temperatura de fusión.[117,118] En el 
caso de la segunda, la diferencia es que se emplea un material orgánico 
para el relleno. 
 
Podemos destacar que en la pulvimetalurgia se suelen realizar 
endurecimientos superficiales de las piezas mediante la carburación o 
nitrocarburación de éstas, donde se llevan a cabo en medios gaseosos 
por la porosidad de las piezas, puesto que el empleo de líquidos podría 
provocar que éste se retenga en el interior de los poros. 
 
 
Figura 2.11: Resistencia a tracción en materiales 
metálicos
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2.3.B) Aceros inoxidables pulvimetalúrgicos 
 
 La P/M ofrece una serie de amplias ventajas en la industria frente 
a la metalurgia convencional, debido a que permite la fabricación de 
piezas que de otro modo no se podrían conformar. Sin embargo, hay 
una serie de desventajas como es la pérdida de propiedades mecánicas 
y de resistencia a la corrosión en general, que se debe principalmente a 
la porosidad del material sinterizado. Además, un proceso de 
fabricación inadecuado puede reducir de una forma significativa la 
resistencia a corrosión y destruir la ventaja de los aceros inoxidables. 
 
 Los componentes de acero inoxidable forman un pequeño pero 
importante segmento del mercado de componentes pulvimetalúrgicos. 
Para obtener las propiedades físicas y mecánicas y la resistencia a 
corrosión óptimas, se requieren mayor sofisticación y control que los 
necesarios en fabricación de componentes de aceros al carbono o de 
baja aleación, en particular en el área de la sinterización. 
 
Existen muchas razones para elegir los aceros inoxidables en 
componentes pulvimetalúrgicos; estas razones van desde la apariencia 
superficial o estética, a las consideraciones técnicas. La resistencia a 
corrosión (u oxidación) es a menudo la razón más importante para 
seleccionar los aceros inoxidables frente a los aceros al carbono o de 
baja aleación, donde sus propiedades superiores frente a estos aceros 
justifican el aumento de coste. 
 
Las buenas propiedades mecánicas, tanto a temperatura 
ambiente como a elevada temperatura, al igual que una cierta 
resistencia al desgaste, son otras razones para elegir los aceros 
inoxidables. Cuando además se requieren materiales no magnéticos, se 
pueden seleccionar los aceros inoxidables austeníticos (serie AISI 300), 
mientras que si, en cambio, se requieren propiedades magnéticas, se 
pueden emplear aceros inoxidables ferríticos o martensíticos (serie AISI 
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400). Los martensíticos pueden emplearse también cuando sea 
importante una alta resistencia debido a su templabilidad. Si se 
requieren mecanizados secundarios, el acero austenítico 303L, con 
presencia de azufre (0,2% nominal), ofrece suficiente maquinabilidad. 
Así, entre los austeníticos, el 316L ofrece la mejor resistencia a 
corrosión combinada con una buena maquinabilidad, mientras que el 
304L es más económico, pero tiene menores resistencia a corrosión y 
maquinabilidad.  
 
Los aceros inoxidables ferríticos de bajo contenido en carbono, 
son resistentes a la oxidación a temperaturas elevadas. La tenacidad es 
relativamente baja en los ferríticos, y la temperatura de transición 
dúctil frágil se encuentra a temperatura ambiente o por encima de ella. 
La resistencia a la corrosión y a la oxidación va a depender fuertemente 
de su contenido en cromo. Los aceros 430 y 434, con un 17 % en 
cromo, presentan buena resistencia a la corrosión en condiciones 
atmosféricas. Debido a esto, precisamente, estas aleaciones se utilizan 
donde prima tener una resistencia buena frente a corrosión antes que 
cualquier otra cosa. Durante cambios súbitos de temperatura, la capa 
de óxido formada no se suele desprender fácilmente. 
 
La respuesta de estas aleaciones frente a la exposición a altas 
temperaturas muestra que se vuelven susceptibles de la corrosión 
intergranular en algunos ambientes, cuando el aire se enfría desde 
temperaturas superiores a 815 °C. La sensibilidad a este tipo de 
corrosión se puede deber a una disminución en la ductilidad. Mediante 
un recocido podemos alcanzar de nuevos los valores de corrosión y 
ductilidades normales. Hay estudios sobre el desarrollo de aceros 
ferríticos P/M para alta temperatura a nivel industrial donde se observó 
que los precipitados de Cr retiran Cr de la matriz por lo que el aporte 
para formar cromia es menor.[119-121] 
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La sinterización es el paso más crítico en la fabricación de 
componentes pulvimetalúrgicos de acero inoxidable, debido a la fuerte 
influencia que tiene sobre la resistencia a corrosión del material. 
Durante este tratamiento, el lubricante debe ser eliminado, y las 
partículas deben unirse entre sí. La resistencia a corrosión de los aceros 
inoxidables sinterizados es inferior a la de sus equivalentes obtenidos 
mediante técnicas convencionales, mejorando con la densidad del 
componente.  
 
Los aceros inoxidables sinterizados pueden tener numerosa 
porosidad interconectada que disminuye la resistencia a corrosión. Aún 
más, aceros de la misma composición nominal y con similares densidad 
y tamaño y forma de los poros, pueden presentar grandes diferencias en 
la resistencia a la corrosión; variaciones en los parámetros del proceso 
de fabricación conducen a calidades diferentes del material para una 
misma materia prima, ofreciendo diferentes combinaciones de las 
propiedades mecánicas y de resistencia a corrosión.[122,123] 
 
Otro factor que afecta considerablemente el comportamiento a 
corrosión de estos materiales es el proceso de acabado superficial 
aplicado.[124] Así, entre las posibles causas que afectan la resistencia a 
corrosión de los aceros inoxidables sinterizados se encuentran la mayor 
área superficial (debido a la porosidad), la presencia de ciertos 
elementos aleantes (como el silicio, que se emplea para favorecer la 
atomización), la formación de fase sigma durante la sinterización y el 
efecto de la atmósfera.[125] 
 
Por último, la resistencia a corrosión de los aceros inoxidables 
está comprometida por el nitrógeno, el oxígeno y el carbono, cuando el 
contenido en cromo de la matriz se reduce debido a la formación de 
precipitados de dichos elementos.[126] Todo ello ha provocado que se 
investiguen las complejas relaciones existentes entre los parámetros del 
proceso de sinterización y las propiedades físicas y químicas del 
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componente sinterizado. En resumen, los parámetros más influyentes 
son [127]: 
 
• Contenido de nitrógeno, carbono y oxígeno; a menor 
cantidad, mayor resistencia a corrosión. Los dos primeros 
reducen la resistencia a la corrosión intergranular, y el 
tercero a la corrosión generalizada. 
• Impurezas; la presencia de hierro libre (contaminación del 
polvo) en los componentes aumenta los focos de corrosión. 
• Residuos de lubricante de compactación; cuanto mayores 
sean (debido a una eliminación inadecuada del mismo), 
menor será la resistencia a corrosión. 
• Densidad de sinterización; cuanto mayor sea, mejores 
propiedades mecánicas y a corrosión. 
• Tiempo y temperatura de sinterización; cuanto más 
elevadas sean, mejores serán las propiedades mecánicas y 
la resistencia a la corrosión, siendo la temperatura 
recomendada entre 1200 y 1275ºC, ya que se reduce la 
absorción de nitrógeno. 
• Punto de rocío de la atmósfera de sinterización; cuanto más 
elevado sea, menor será la resistencia a corrosión debido al 
empobrecimiento en cromo de la matriz por la formación de 
óxidos de cromo. 
• Tipo de atmósfera de sinterización; la presencia de 
nitrógeno aumenta la resistencia a tracción y el límite 
elástico y disminuye el alargamiento; sin embargo, las 
atmósferas de hidrógeno y vacío producen la máxima 
resistencia a corrosión y elevan el alargamiento, pero 
disminuyen la resistencia a tracción. 
• Velocidad de enfriamiento en la sinterización; a mayor 
velocidad, mejor resistencia a corrosión en los aceros 
inoxidables austeníticos, debido a la menor precipitación de 
carburos y nitruros y a la minimización de la reoxidación. 
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Pequeñas adiciones de Ni mejoran las propiedades mecánicas a 
temperatura ambiente y alta temperatura en los aceros inoxidables PM 
de la serie 400. Estas mejoras son notables en el caso del 409LNb y 
moderadas en el 434L. Esta mejora en el 409L Nb se debe a la 
formación de una pequeña cantidad de martensita, a un 
endurecimiento por solución sólida y a un efecto sobre el tamaño de 
grano.[128] 
 
 Por último es interesante comentar el efecto que puede tener las 
adiciones de boro en los aceros inoxidables ferríticos P/M ya que 
adiciones del 0,2 y 0,4%B al AISI 316L activa el proceso de sinterización 
y cierra la porosidad residual o abierta de la superficie.[129]  
 
 Por otro lado, el bajo contenido en carbono que poseen estos 
aceros es el responsable de la menor resistencia al desgaste. Se han 
realizado estudios para mejorar la resistencia al desgaste con la 
incorporación de partículas de refuerzo de carburos e intermetálicos, 
sinterizados en diferentes atmósferas.[130] 
 
2.3.C) Comportamiento a alta temperatura de aceros inoxidables 
pulvimetalúrgicos 
 
 La densidad final en los aceros inoxidables P/M juega un papel 
esencial en el comportamiento de estos materiales a alta 
temperatura.[121,131] 
 
 Los estudios realizados sobre aceros inoxidables P/M expuestos a 
elevada temperatura, ha revelado que estos no siguen las mismas 
pautas que los aceros inoxidables forjados. Como ejemplo, los aceros 
inoxidables ferríticos P/M son más resistentes a alta temperatura 
(900ºC) que los austeníticos con el mismo contenido en Cr. La razón 
fundamental de este peor comportamiento es una mejor sinterabilidad 
de los ferríticos P/M y que el contenido en níquel de los aceros 
Tesis Doctoral  Antecedentes 
 54
austeníticos, posibilita la formación de óxidos mixtos Fe-Ni, menos 
protectores frente a la oxidación que la capa de Cr2O3 protectora de los 
ferríticos P/M. Además, en estos aceros se aprecia una mayor influencia 
del contenido en aleantes, de forma que un aumento de la cantidad de 
los mismos empeora su comportamiento.[132] Estos óxidos no se 
encontraron para aceros inoxidables convencionales de composiciones 
similares.[133,134] 
 
 En general, la naturaleza y capacidad de protección de los óxidos 
formados a alta temperatura en aceros inoxidables ferríticos P/M está 
influenciada por la porosidad y el contenido en Cr del material base. Los 
óxidos ricos en hierro de baja capacidad protectora aparecen en las 
áreas más porosas, mientras que los ricos en Cr, óxidos de alta 
capacidad protectora, aparecen en las zonas más densas. La capa de 
óxido formada será más fina cuanto mayor contenido en cromo tenga el 
material base. La porosidad también tiene influencia en la oxidación 
interna, de modo que la presencia de porosidad abierta promueve una 
fuerte oxidación interna y una elevada ganancia de masa tras el proceso 
de oxidación.[135]  
 
También se han realizado algunos estudios en aceros inoxidables 
austeníticos, observando que adiciones de 0,5% de ytria tiene un efecto 
beneficioso en la resistencia a alta temperatura, a partir de 800ºC.[136] 
También se ha observado que mediante aleación mecánica las 
partículas dispersas de ytria reducen la evaporación del Cr y ayudan a 
la formación de Cr2O3 con tamaño de grano más pequeño y menos 
porosidad. La Y2O3 actúa como zona preferencial para la nucleación de 
Cr2O3.[137] También se ha estudiado el efecto conjunto con otras 
adiciones.[138] En aceros ferríticos solo se ha estudiado el efecto de la 
ytria con adiciones de 6% Al2O3 donde se mejoran las propiedades a 
oxidación a 550ºC.[139] Además la ytria en aceros ferríticos P/M 
promueve una alta porosidad si se sinteriza a temperaturas de 1400ºC, 
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pero no es significativa a 1250ºC. Esta elevada porosidad afecta a las 
propiedades a corrosión.[140] 
 
2.3.D) Aplicaciones de los aceros inoxidables ferríticos 
pulvimetalúrgicos 
 
Los tipos de acero inoxidable fabricados actualmente mediante 
sinterización para su aplicación como componentes estructurales 
corresponden, en general, a los tipos fabricados mediante otras 
tecnologías en lo que se refiere a composición química, aunque no 
cubren todas las variedades ofrecidas por las técnicas convencionales. 
Estos polvos se emplean directamente tras su atomización, aunque los 
martensíticos pueden ser recocidos para mejorar su densidad en verde 
y su compresibilidad. La forma de las partículas y otras características 
del polvo son controladas para producir polvos de densidad aparente 
entre 2.5 y 3.2 g/cm3, adecuada densidad en verde y buena 
compresibilidad. Un resumen de las aplicaciones más usuales de los 
aceros inoxidables en metalurgia de polvos se muestra en la figura 2.12. 
 
La tecnología P/M de los aceros inoxidables ferríticos se ha 
especializado en el campo de la automoción. Esto es debido en gran 
parte a la buena resistencia a la atmósfera y a la corrosión salina, la 
resistencia a la oxidación en caliente y a la buena resistencia a 
temperaturas elevadas de estos aceros inoxidables, contando también 
con unos costos más económicos que los austeníticos. 
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Figura 2.12: Principales aplicaciones de los aceros inoxidables 
pulvimetalúrgicos 
 
El 409LNb tiene una pequeña cantidad de Nb que previene de la 
sensibilización durante la soldadura. En las pestañas del tubo de 
escape y en las cajas HEGO (Hot Exhaust Gas Oxygen) este material 
tiene similar o mejor comportamiento que el obtenido por forja en sus 
propiedades de resistencia a la corrosión/oxidación y a la fatiga 
térmica.[141] 
  
Los componentes de automóvil que se suelen fabricar con polvos 
de la serie 400 son, por ejemplo la montura del espejo retrovisor, anillos 
sensores de ABS, bridas del tubo de escape, abrazaderas de apoyo del 
tubo de escape y los sellos del tubo de escape.[142] Debido a su 
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estructura ferrítica estas aleaciones sinterizan rápidamente y alcanzan 
altas densidades a un coste razonable.[143]  
 
Esta Tesis estudia la posibilidad del uso de estos aceros ferríticos 
P/M en aplicaciones a alta temperatura en las que antes se han usado 
otros materiales de colada como por ejemplo componentes de 
turbocompresores y componentes de sistemas de expulsión de gases. 
Esta aplicación se basa en la idea de reducir material de las paredes de 
la pieza para reducir su capacidad calorífica y que de este modo el flujo 
de gas llegue al convertidor catalítico cuando esté todavía a alta 
temperatura, siendo los aceros ferríticos los más adecuados por poseer 
una excelente resistencia a alta temperatura.[144,145] 
 
Otras aplicaciones son las cajas HEGO [146] y pilas de 
combustible de óxido sólido (SOFC).[147] Esta última aplicación se debe 
a que la temperatura máxima de trabajo para los aceros inoxidables 
ferríticos formadores de Cr2O3 está limitada aproximadamente a 900ºC 
debido a propiedades protectoras más pobres con respecto a los aceros 
inoxidables ferríticos formadores de Al2O3 (FeCrAl) que son utilizados 
hasta temperaturas de 1200ºC. Sin embargo los aceros inoxidables 
ferríticos formadores de Cr2O3 tienen la ventaja de una maquinabilidad 
más sencilla, una mayor ductilidad, y una mayor conductividad 
electrónica de las capas de óxido superficiales. Esta última propiedad es 
de gran importancia para la aplicación de estos materiales en células de 
combustible.[148,149] Son varias las investigaciones para aplicar los 
aceros inoxidables ferríticos a las pilas de combustible SOFC, y debido a 
su potencial y al tipo de piezas requeridas supone un amplio mercado 
para los materiales ferríticos P/M.[150-152] Una de las aplicaciones de 
estos aceros inoxidables ferríticos es como interconectores de 
SOFC.[141,153,154] 
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En las últimas investigaciones se sugiere la producción de acero 
con la superficie modificada con (La,Sr)CrO3 para mejorar las 
propiedades electrónicas del material.[155,156] 
 
Los aceros ferríticos tienen una excelente resistencia a la 
radiación y se pueden mejorar sus propiedades resistentes a alta 
temperatura introduciendo en la matriz óxidos dispersos estables 
térmicamente, son los llamados aceros ferríticos ODS. Por lo tanto estos 
materiales tienen un gran futuro como aislamiento térmico de reactores 
avanzados [157-161] o como materiales de baja actividad para reactores 
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 El interés de los aceros inoxidables ferríticos P/M para la 
fabricación de componentes expuestos a altas temperaturas es 
innegable. En el campo de los aceros inoxidables forjados o moldeados, 
los aceros austeníticos se emplean con preferencia a los ferríticos, sobre 
todo debido a sus mejores propiedades mecánicas a alta temperatura. 
Sin embargo, dentro de los aceros inoxidables P/M, los aceros ferríticos 
se prefieren frente a los austeníticos presentan por su mejor 
comportamiento a oxidación.  
 
El objetivo fundamental de esta Tesis Doctoral es la búsqueda de 
un acero inoxidable ferrítico P/M para aplicaciones a temperaturas 
elevadas, aunque más bajas que las que son utilizadas para las 
superaleaciones, como una alternativa económicamente rentable. Para 
la consecución de este objetivo principal se plantean una serie de 
objetivos parciales siguiendo tres líneas de investigación sucesivas que 
convergen en el objetivo de partida y que son las siguientes: 
 
• Estudio de la sinterabilidad de diferentes aceros inoxidables 
ferríticos en distintas condiciones (atmósfera y temperatura) 
y la influencia de éstas en las propiedades físicas, mecánicas, 
y la resistencia a la corrosión. 
 
• Estudio del comportamiento frente a la oxidación a alta 
temperatura de los materiales base determinando tanto la 
naturaleza de los productos de oxidación, como el proceso o 
mecanismo mediante el cual se han formado.  
 
• Mejora de propiedades a alta temperatura mediante 
adiciones de Si e Y2O3, procurando no alterar las demás 
propiedades de estos aceros.  
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De este modo se profundizará en el estudio de aceros inoxidables 
ferríticos P/M, ya que, hasta el momento, la mayoría de los esfuerzos 
investigadores se han centrado y dirigido hacia los aceros inoxidables 
austeníticos P/M. Hasta el momento existen escasas investigaciones 
sobre aceros ferríticos P/M, y han sido desarrolladas casi 
exclusivamente en empresas. Los estudios técnicos existentes previos a 
esta tesis no indagan en el mecanismo de la oxidación de estos aceros, 
por lo tanto, esta tesis es totalmente innovadora en el estudio y 
comprensión del comportamiento los aceros inoxidables ferríticos P/M. 
Asimismo, apenas existen trabajos en el área de materiales compuestos 
de matriz acero inoxidable ferrítico P/M y el estudio de su 
comportamiento mecánico, frente a la corrosión acuosa y frente a la 
oxidación a alta temperatura. 
 
Para el mejor entendimiento y desarrollo de los objetivos 
mencionados anteriormente se han adaptado técnicas de 
caracterización, alguna hasta ahora sólo utilizada para materiales 
convencionales. De este modo, se ha empleado la espectroscopía de 
impedancia electroquímica (EIS) para la caracterización de las capas de 
óxido formadas. 
 
De acuerdo con estos objetivos, la mayor parte del trabajo se ha 
realizado principalmente en la Universidad Carlos III de Madrid aunque 
algunas condiciones de sinterización se realizaron en la Dresden 
University of Technology y en el centro de investigación IFAM 
Fraunhöfer de Dresden (Alemania). 
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4. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 
 
 Como ya se indicó previamente, los materiales se han fabricado 
mediante técnicas basadas en la tecnología de polvos o pulvimetalurgia 
(P/M). 
 
 El procedimiento experimental que se siguió en la realización de 
esta Tesis Doctoral, se resume gráficamente en las figuras 4.1 y 4.2 a 


























75%H2 / 25%N2: 1250 y 1275ºC   
100%H2: 1225,1250 y 1275ºC, 30 min. 
 
Sinterización en Vacio: 1225,
1250 y 1275ºC, 30 min. 
 




• Corrosión Húmeda 
• Oxidación a Alta Temperatura (700-1000ºC) 
Polvos de Aceros Inoxidables Ferríticos 
409LNb, 430L, 434L 
Compactación Uniaxial  de 
Simple Efecto a 700 MPa 
Compactación Uniaxial de  
Doble Efecto a 700 MPa 
 
 
Figura 4.1: Etapas del proceso experimental seguido en las  
dos primeras líneas de trabajo 




















Como indica las figuras 4.1 y 4.2, se ha partido de polvos de acero 
inoxidable ferrítico atomizados en agua. A partir de estos polvos se han 
seguido tres líneas de trabajo. La primera partió de una compactación 
uniaxial de simple efecto seguida de sinterización en vacío. Se han 
estudiado las propiedades de los materiales fabricados por esta vía y en 
vista de los resultados obtenidos se ha propuesto otra línea de trabajo 
con el fin de mejorar las propiedades de los materiales sinterizados 
(principalmente el comportamiento a alta temperatura) y abaratar 
costes en la producción de estos materiales. Para ello se ha elegido la 
segunda línea de trabajo, en la que se partió de una compactación 
uniaxial de doble efecto que homogeneice la morfología superficial de los 
compactos de los aceros inoxidables ferríticos. Posteriormente, se ha 
sinterizado en atmósferas ricas en hidrógeno debido a que son 
atmósferas reductoras que evitan la formación de óxidos iniciales 
durante la sinterización y, por lo tanto, mejoran las propiedades 
 
Sinterización en Vacio y 100%H2 (434L+2%Si) 
1225, 1250 y 1275ºC, 30 min. 




• Corrosión Húmeda 
• Oxidación a Alta Temperatura (700-1000ºC) 
Polvos de Aceros Inoxidables Ferríticos 
434L, 434L+2%Si, 434L+0,5%Y2O3 
Compactación Uniaxial  de 
Simple Efecto a 700 MPa 
 
 
Figura 4.2: Etapas del proceso experimental seguido 
 en la tercera línea de trabajo 
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superficiales a alta temperatura de los sinterizados (especialmente la 
atmósfera 100%H2). La atmósfera 75%H2/25%N2 es mucho más barata 
y, por lo tanto, de gran interés industrial. A continuación, se han 
estudiado las propiedades de estos materiales y se han comparado con 
los resultados obtenidos en la primera línea de trabajo. 
 
 Finalmente, se ha desarrollado una tercera línea de mejora de las 
propiedades a alta temperatura de los materiales compactados 
uniaxialmente por simple efecto y sinterizados en vacío (figura 4.2). 
Esta línea o vía de trabajo se ha basado en la búsqueda de la mejora de 
propiedades a alta temperatura mediante la utilización de adiciones de 
silicio (polvo prealeado) e itria (mezcla mecánica) al polvo de acero 
inoxidable ferrítico base 434L.  
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4.1. Materiales estudiados 
 
 Los materiales seleccionados para esta Tesis Doctoral fueron: 
 
• Polvos de aceros inoxidables ferríticos atomizados en agua de la 
compañía Höganäs con tamaño de partícula menor a 150µm y 
con distintas composiciones en algunos de los elementos de 
aleación principalmente Cr y Si, para poder evaluar el efecto de 
estos en la resistencia a la oxidación. La composición exacta y 
principales características de cada uno de los polvos empleados 
es la indicada en las tablas 4.1 y 4.2. Los tres polvos ferríticos 
empleados (409LNb, 430L, 434L) son comerciales. 
 
Acero %Cr %Nb %Si %C % Mn %Mo %Fe 
AISI 434L 16-18 ---- 0.8 0.02 0,2 1 Bal. 
AISI 409LNb 11.31 0.54 0.96 0.01 ---- ---- Bal. 
AISI 430L 16.64 ---- 1.11 0.01 0,12 ---- Bal. 
Tabla 4.1: Composición (% en peso) de los polvos de aceros inoxidables 
ferríticos usados 
 




AISI 409LNb 26,0 2,94 
AISI 430L 27,0 2,83 
AISI 434L 27,2 2,80 
Tabla 4.2: Características de los polvos comerciales empleados de 
aceros inoxidables ferríticos 
 
• Polvo de acero inoxidable ferrítico atomizado en agua no 
comercial 434L+2%Si de granulometría inferior a 150µm, 
velocidad de flujo 27,4 s/50g y densidad aparente 2,78 g/cm3 y 
cuya composición se refleja en la tabla 4.3. Este polvo también 
fue fabricado por Höganäs. 
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Acero %Cr %Nb %Si %C % Mn %Mo %Fe 
AISI 434L+2%Si 18 ---- 2 0,02 0,2 1 Bal. 
Tabla 4.3: Composición (% en peso) de los polvos del acero 
inoxidable ferrítico no comercial empleado 
 
• Polvo de ytria (Y2O3) del 95% de pureza y una granulometría de 
0,27µm, de la compañía H.C. Starck GMBH (Alemania). Se 
adicionó un 0,5% en peso sobre el 434L. Este polvo tiene una 
velocidad de flujo 27,0 s/50g y densidad aparente 2,82 g/cm3. 
 
Tanto la velocidad de flujo [1] como la densidad aparente [2] son 
propiedades importantes a tener en cuenta en el procesado del material 
sinterizado. La primera informa del tiempo que 50 g del polvo tardan en 
fluir a través de un pequeño agujero normalizado, por lo tanto, de la 
velocidad de este para rellenar la matriz de compactación. La segunda, 
se define como el peso por unidad de volumen de polvo vertido 
libremente. Determina el volumen real ocupado por una masa de polvo, 
es decir, la altura o profundidad de la cavidad de la matriz, y por ello el 
largo de la carrera de la prensa necesario para compactar y densificar el 
polvo suelto.  
 
 Estas dos propiedades están interrelacionadas, y a medida que el 
material fluye más rápidamente (menor tiempo), la densidad aparente 
es mayor ya que el polvo rellena mejor todos los huecos de la matriz de 
compactación. 
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 La mezcla del material obtenido a partir de acero inoxidable 
ferrítico 434L y la adición de Y2O3 (0,5% en peso, denominado a partir 
de ahora 434L+0,5%Y) se realizó en un molino de baja energía 
denominado Túrbula.  
 
 Los polvos se añadieron en las proporciones fijadas y una relación  
masa de polvo/bolas de acero inoxidable de diámetro 50 mm de 1/10. 
 
4.2.B) Compactación  
 
La compactación se llevó a cabo en dos prensas de compactación 
diferentes. Por un lado, se empleó una prensa uniaxial de simple efecto 
con control de velocidad de aplicación de carga aplicada; por otro lado 
una prensa de compactación uniaxial de doble efecto con carga 
constante para mejorar la densidad y disminuir la porosidad, ya que 
estos factores tienen una fuerte influencia en el comportamiento a alta 
temperatura de los aceros inoxidables pulvimetalúrgicos.[3,4] Todas las 
probetas se compactaron a una presión de 700 MPa, empleando dos 
matrices diferentes, una de tracción normalizada [5] y otra de flexión 
también normalizada [6]. La cantidad de polvo empleada para la 
fabricación de las probetas de tracción fue de 16 g y de 8 g para las 














Figura 4.3: Dimensiones de las probetas utilizadas 
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Las compactaciones de simple efecto se realizaron en matriz 
flotante y las de doble efecto en matriz fija de doble efecto, empleándose 
estearato de zinc para lubricar las paredes de la matriz. 
 
Tras la compactación se evalúa la densidad en verde alcanzada 
por el material mediante el cálculo del cociente entre masa y volumen, 
por medio de una balanza Mettler AE de 0,0001 g de precisión y un 





 Sobre todos los materiales compactados uniaxialmente por simple 
y doble efecto, se evalúan distintas atmósferas de sinterización a 
diferentes temperaturas de sinterización. 
 
La sinterización se realizó en distintos hornos de laboratorio 
dependiendo del método de compactación utilizado tal y como indica la 
figura 4.4: 
 
• horno de vacío Carbolite HVT/15/50/450W de temperatura 
máxima 1500ºC y potencia de 5000W (Universidad Carlos 
III de Madrid). 
• hornos de atmósfera controlada de 75%H2/25%N2 y 100% 








Método de Compactación Horno de Sinterización 
Simple efecto Vacío 
Doble efecto 100%H2 y 75%H2/25%N2 
 
Figura 4.4: Condiciones de compactación y sinterización utilizadas 
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La elección de las temperaturas de sinterización (1225, 1250 y 
1275ºC), se llevó a cabo teniendo en cuenta el intervalo de temperatura 
en el cual, la sinterización de los aceros inoxidables es óptima. 
 
El ciclo de sinterización tal y como muestra la figura 4.5 en todos 
los casos fue el siguiente: 
 
• calentamiento a velocidad 5ºC/min 
• meseta de sinterización a la temperatura correspondiente 
durante 30 minutos 











Este ciclo se utiliza industrialmente para aceros inoxidables P/M, 
siendo las atmósferas mezcla nitrógeno-hidrógeno, siempre base 
hidrógeno, las más utilizadas, y las dos restantes se estudiaron para 
mejorar las propiedades de esta primera atmósfera, principalmente a 
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4.3. Estudio de los materiales en estado sinterizado 
 
4.3.A) Estudio de las propiedades físicas y aspectos 
microestructurales 
 
Por lo tanto, teniendo en cuenta distintos factores, tales como 
variación de temperatura y atmósfera en la sinterización y los distintos 
métodos de compactación, se pretende ver su efecto en las propiedades 
finales de los materiales mediante: 
• Variación Dimensional en probetas de tracción respecto al 
estado en verde [7] utilizando un calibre digital EAGLE y un 
micrómetro ULTRAPRAZZISION de la marca ULTRA de precisión 
0,01 mm. El valor dado es la media de 4 valores. 
• Densidad en estado sinterizado, para estudiar el grado de 
densificación que experimentan los materiales según el principio 
de Arquímedes [8] en una balanza Mettler AE de 0,0001g de 
precisión. El cálculo de la densidad se realizó aplicando la 
ecuación siguiente:  
 
Donde: 
- MSECO: Es la masa de la pieza sinterizada (g). 
- MSELLANTE: Es la masa de la pieza una vez aplicada la pintura o 
la laca (g). 
- MAGUA: Es la masa de la pieza que desaloja el fluido (g). 
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- ρSELLANTE: Es la densidad de la laca o pintura (g/cm3). En 
este caso se empleó como sellante pintura de densidad 1,47 
g/cm3. 
 
El valor dado es la media de 4 valores medidos. 
 
• Estudio de la porosidad mediante técnicas de análisis de 
imagen [9,10,11] de las secciones transversales de muestras 
pulidas. Se obtienen, para las distintas atmósferas y 
temperaturas de sinterización y métodos de compactación, 
valores medios de área media de poro. El software utilizado fue el 
Image ProPlus 5.0 y las micrografias fueron tomadas con un 
microscopio óptico Nikon Ephipot con una cámara de vídeo CCD-
Iris acoplada. 
 
El valor dado es la media de 12 valores. 
 
• Análisis Metalográfico de los materiales, puesto que las 
propiedades que presentan se correlacionan con las 
microestructuras observadas. Este análisis se realizó mediante 
microscopía óptica en un microscopio Nikon Ephipot con una 
cámara de vídeo CCD-Iris acoplada, y Microscopía Electrónica de 
Barrido (MEB) en un microscopio Philips XL30 para la 
observación y análisis de fenómenos como la precipitación de 
intermetálicos. La preparación metalográfica de las probetas se 
realizó por métodos convencionales, utilizándose en el pulido final 
alúmina en suspensión acuosa de 1 µm y 0,3 µm. El reactivo de 
ataque utilizado fue agua regia (75% HCl al 37% + 25% HNO3 al 
65%).  
El estudio metalográfico se realizó sobre una probeta de cada 
condición. 
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• Análisis Químico del contenido en nitrógeno y oxígeno de los 
materiales. De este modo, se puede controlar la formación de 
nitruros y/o óxidos en el proceso de la sinterización. Para la 
realización de estos ensayos se utilizó un equipo LECO TC500. 
Este análisis se realizó sobre piezas sinterizadas en atmósferas 
base H2. 
 
4.3.B) Estudio de las propiedades mecánicas 
 
 Las propiedades físicas de los materiales sinterizados estudiadas 
anteriormente están íntimamente relacionadas con las propiedades 
mecánicas de éstos.  
 
 Sobre todos los materiales sinterizados se pretende ver el efecto 
de la temperatura y atmósfera de sinterización mediante el estudio de: 
 
• Dureza. Se utilizó dureza tipo Vickers de escala HV30.[12] 
Para la realización de estos ensayos se utilizó un durómetro 
Gnehm OM150. El valor dado es la media de ocho valores. 
 
• Ensayo de Tracción: Se han utilizado cuatro probetas de 
tracción de cada condición de sinterización evaluada para obtener 
resultados de: 
 
o Resistencia a tracción (MPa) 
o Alargamiento (%) 
 
Para la realización de estos ensayos, se utilizó una máquina 
universal de ensayos Microtest con una célula de carga de 15 kN 
y una velocidad de ensayo de 1 mm/min.[13] Este equipo lleva 
acoplado el software necesario para la adquisición de datos y el 
control del ensayo. El alargamiento se determinó con un calibre 
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digital EAGLE de precisión 0,01 mm, tomando como longitud 
inicial de referencia 35 mm. 
 
• Análisis de superficies de fractura. El principal objetivo es 
analizar los micromecanismos de fractura de las probetas de 
tracción, y así poder explicar las propiedades que se observan y la 
calidad de la sinterización. Las superficies de fractura se 
observaron en el MEB. 
 
4.3.C) Estudio de la resistencia a la corrosión 
 
 Se planteó un estudio del comportamiento frente a la corrosión de 
los distintos materiales sinterizados frente a fenómenos electroquímicos 
en medios agresivos. Se utilizó una probeta de flexión de cada una de 
las condiciones de sinterización para cada ensayo electroquímico. 
 
Las medidas se han realizado con una configuración de celda 

















Figura 4.6: Celda electroquímica tradicional 
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- Electrodo de referencia ECS (Calomelanos Saturado) 
- Contraelectrodo de grafito 
- Electrodo de trabajo: Probeta sinterizada  
 
Y las condiciones de ensayo:  
- Temperatura: 20ºC 
- Tiempo de estabilización: 20 min. 
 
 Los ensayos realizados fueron distintos y en distintos medios 
agresivos dependiendo principalmente de la atmósfera de sinterización: 
 
• Ensayos de polarización anódica cíclica. Estos ensayos son 
típicos para estudiar la susceptibilidad a la corrosión de 
materiales pasivos. Se realizaron en un medio agresivo con 
cloruros que simulara el ambiente marino. Fueron los ensayos 
elegidos principalmente para los materiales sinterizados 
inicialmente en vacío (primera línea de trabajo) y todos los 
sinterizados en 100%H2. Las condiciones de ensayo, basadas en 
el método normalizado [14], fueron: 
- Acabado superficial: El ensayo se realizó sobre la superficie 
real de la probeta sin desbastar ya que de este modo las 
condiciones de ensayo que sufre la probeta son más reales 
puesto que conserva su porosidad característica. 
- Electrolito: NaCl 0,1M 
- Velocidad de Barrido: 0,17 mV/s 
- Einicial = Ecorr - 0,15 V 
- Efinal = Ecorr  
- Ithreshold= 1 mA/cm2 (intensidad donde se invierte el signo del 
barrido de potencial) 
 
• Ensayos de polarización. Realizados en torno al potencial de 
corrosión. Estos ensayos se usan habitualmente para determinar 
la velocidad de corrosión. Se realizaron en medio Na2SO4 que es 
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un medio menos agresivo que el de NaCl, donde se utiliza un 
proceso que hace un recorrido más corto de potenciales. Fueron 
los ensayos elegidos principalmente para materiales sinterizados 
en vacío (primera y tercera línea de trabajo) y en 75%H2/25%N2 
(segunda línea de trabajo). Las condiciones de ensayo fueron: 
 
- Acabado superficial: Superficie real 
- Electrolito: Na2SO4 0,1M 
- Velocidad de Barrido: 0,2 mV/s 
- Einicial = Ecorr - 0,2 V 
- Efinal = Ecorr +0,2 V 
 
• Análisis Electroquímico mediante la técnica de Reactivación 
Potenciocinética Electroquímica de Doble Lazo (DL-EPR) [15] 
para determinar la calidad de la capa pasiva formada tras la 
sinterización y observar el efecto de la formación de posibles 
precipitados de cromo.[16] Las condiciones de ensayo fueron: 
 
- Acabado superficial: Desbastado a grado 1000  
- Electrolito: H2SO4 0,5 M + KSCN 0,01M 
- Velocidad de Barrido: 1,67 mV/s 
- Evuelta = 300 mV 
- Ecorr = Efinal 
 
Todos estos ensayos se han realizado en un potenciostato EG&G 
Instruments Model 263 A. 
 
• Espectroscopia de Impedancia Electroquímica (EIS): se 
trata de una técnica electroquímica no-destructiva ya que se 
aplican pequeñas perturbaciones (aprox. 40 mV) en torno al Ecorr 
para obtener información. Se han realizado sobre los aceros 
sinterizados en vacío. Las condiciones de ensayo fueron: 
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- Electrolito: Na2SO4 0,1M 
- Tiempo de estabilización: 20 min. 
- Acabado superficial: Superficie real 
- Barrido de frecuencias: 100 kHz a 1-6 mHz 
- Amplitud de onda: 10 mV 
 
Estos ensayos se realizaron en un potenciostato Autolab PGSTAT 
12.  
 
Los datos obtenidos fueron representados como EECS (expresada 
en mV) frente a la densidad de corriente (expresada en A/cm2) para los 
ensayos de polarización y ensayos DL-EPR; en el primer caso se 
determina tanto la icorr (intensidad de corrosión) por intersección de las 
rectas de Tafel como el Ecorr (potencial de corrosión) y en los ensayos 
DL-EPR la relación Ir/Ia que nos indica la sensibilización del material 
donde, Ir es la intensidad de reactivación (del pico de barrido catódico) e 
Ia es la intensidad de activación (del barrido anódico). 
 
En los ensayos de EIS se obtienen dos tipos de gráficos, los 
diagramas de Nyquist y los diagramas de Bode. En los diagramas de 
Nyquist se representa Z real frente a Z imaginaria. Los diagramas Bode 
son de dos tipos:1) representan fase de Z frente a la frecuencia (Hz); y 2) 
representan el módulo de Z frente a la frecuencia (Hz). 
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4.4. Estudio de la resistencia a la oxidación a alta temperatura 
 
En el estudio de los aceros inoxidables ferríticos, además de la 
sinterabilidad, debido a la naturaleza de estos materiales, se ha 
prestado especial atención al comportamiento y propiedades frente a la 
oxidación en aire a alta temperatura. 
  
 Los materiales se han estudiado en un intervalo de temperatura 
entre 700 y 1000ºC al principio del estudio, para posteriormente ir 
acotando hasta llegar a 800ºC y 900ºC, que son consideradas como las 
más cercanas a la temperatura máxima de trabajo para estos 
materiales. 
 
 La oxidación de los aceros inoxidables ferríticos sinterizados fue 
estudiada tanto a posteriori como in situ, mediante distintas técnicas 
que se describen a continuación. 
 
4.4.A) Técnicas de caracterización a posteriori. Estudio 
comparativo de ganancia de masa y caracterización de óxidos. 
  
Este apartado del estudio se realizó sobre probetas de flexión y 
tracción de geometría plana oxidadas a distintas temperaturas y 
tiempos de exposición en hornos de mufla LENTON y CHESA de 
potencia 1800 W, temperatura máxima de 1100 ºC y con atmósfera 
estática de aire. 
 
 Estos ensayos han dado una primera aproximación del 
comportamiento frente a la oxidación en el caso de la ganancia de masa 
y además han revelado parte de la naturaleza del proceso cuando nos 
hemos centrado en la caracterización de los óxidos formados. 
  
• Ganancia de masa, ha permitido conocer la cantidad de óxido 
formado en un tiempo determinado, por lo que se expresa en 
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mg/cm2. El proceso de oxidación se llevó acabo en hornos de 
mufla en las siguientes condiciones: 
  
? Calentamiento hasta la temperatura de oxidación 
desde temperatura ambiente, a una velocidad de 
65ºC/min. 
? Isoterma a la temperatura de oxidación durante el 
tiempo de ensayo. 
? Enfriamiento desde la temperatura de oxidación a la 
temperatura ambiente a elevada velocidad (choque 
térmico). 
 
 Los ensayos se han realizado sobre cuatro probetas de cada 
condición de sinterización estudiada. En los ensayos de oxidación 
de tiempos de exposición cortos (1 y 10 horas) y medios (48 horas) 
se han utilizado probetas de flexión, y en los tiempos de 
exposición largos (240 horas) probetas de tracción. Las 
temperaturas de ensayo fueron: 700, 800, 900 y 1000ºC. 
 
• Caracterización de óxidos por medio de difracción de 
rayos-X (DRX). El difractograma obtenido, mediante esta técnica 
cualitativa, en un equipo Philips X-Pert ha permitido conocer, 
previa interpretación con un programa informático FULLPROF de 
tablas de difracción JCPDS, los óxidos formados. Las condiciones 
del ensayo han sido: 
 
- Velocidad de barrido: 0,01 paso/s 
- Ángulos de barrido 2θ: 20-75º 
- Voltaje: 40 kV 
- Intensidad: 40 mA 
- Radiación: Kα del cobre  
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• Caracterización de óxidos por medio de microscopía 
electrónica de barrido (MEB). Esta técnica se complementa con 
la DRX y permiten en conjunto una caracterización muy fiable del 
óxido estudiado. La MEB nos permite además de observar los 
óxidos a mayores aumentos y resolución que la microscopía 
óptica, analizar porcentualmente los elementos integrantes del 
óxido por medio de microanálisis semi-cuantitativo EDS 
(Espectroscopía de Energía Dispersiva). 
 
Los óxidos se observaron tanto en superficie como por corte 
transversal. En la primera observación podemos determinar la 
morfología de la capa más externa que es la que está en contacto 
directo con la atmósfera agresiva. Sin embargo la observación del 
corte transversal nos da una importante información sobre: 
 
 1.- Las capas de los distintos óxidos formados y la secuencia 
en la que éstos se han formado. 
 2.- La composición de las distintas capas. 
 3.- Adherencia y porosidad de la capa, y adherencia entre 
varias capas de óxidos. 
 4.- Distribución de varios elementos en la capa. 
 5.- Perfiles de concentración de varios elementos. 
 
Para la preparación hay que cortar las probetas. Pero para que no 
se nos desprenda la capa de óxido formado en las mismas,  se 
recubre la zona que vamos a  estudiar con cobre. Se trata de un 
proceso electrolítico que conlleva una serie de pasos: 
 
? Recubrimiento con oro de las probetas con el objetivo de 
mejorar su conductividad y favorecer el depósito de cobre 
sobre éstas. 
? Se introducen en una disolución (que presenta la siguiente 
composición: 22 g de CuSO4 + 3.3 ml de H2SO4 + H2O hasta 
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100 ml) tanto la zona a recubrir como una placa de cobre. 
La muestra va al cátodo (-) y la placa al ánodo (+), y a 
continuación se hace circular una corriente entre 5-6 
A/dm2 durante 1 h, asegurando el voltaje suficiente. Al 
tener en cuenta el área que se va a bañar de cobre, la 
intensidad que llevamos a cabo en nuestro experimento fue 
en torno a los 0.3 A. De este modo los iones Cu2+ se reducen 
sobre la muestra depositándose como Cu y la placa de 
cobre se oxida aportando nuevos Cu2+ a la disolución. 
? Se embuten en resina blanda las zonas protegidas con 
cobre del material oxidado. Una vez que el conjunto ha 
solidificado, se corta la zona de la muestra que no ha sido 
embutida (con cuidado de no calentarla).  
? Se realiza un desbaste sucesivo de las probetas embutidas 
empleando para ello papel abrasivo  
? Después del desbaste, se procede a un pulido mucho más 
fino con el objetivo de facilitar la observación a través del 
microscopio. Este pulido se realiza con pasta de alúmina de 
1 µm. 
 
4.4.B) Técnicas de caracterización in situ. Determinación de 
cinéticas de oxidación. 
 
 El estudio in-situ del comportamiento durante la oxidación 
nos revela información sobre la cinética de corrosión que sigue cada 
material a cada temperatura de oxidación y, por lo tanto, nos permitirá 
entender mejor el fenómeno de la oxidación en los materiales 
sinterizados. 
 
 La técnica utilizada para este cometido fue una 
termogravimetría de elevada sensibilidad (0,1 mg) que registra pequeñas 
ganancias de masa en función del tiempo, por lo que, tras un ajuste 
adecuado, podemos conocer la cinética de oxidación para los distintos 
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materiales a distintas temperaturas de oxidación. En este caso el flujo 
de aire es dinámico y los tiempos de exposición menores, pero 
suficientes para ver el mecanismo y tendencia del proceso de oxidación. 
Las probetas utilizadas fueron 1/3 de las probetas de flexión de cada 
condición de sinterización estudiada, y con una masa de 
aproximadamente 3 g. 
 
 El equipo utilizado fue una termobalanza NETZSCH STA 409C 
y las condiciones de ensayo que fueron utilizadas fueron las siguientes 
(véase figura 4.7): 
 
• Rampa de calentamiento: 10 ºC/min 
• Meseta isoterma hasta la temperatura de estudio: 8 h 
• Rampa de enfriamiento: 10 ºC/min 
• Atmósfera en el horno: Aire (flujo: 100 ml/min) 












 Posteriormente al ensayo se procede a interpretar la gráfica 
obtenida por medio de un programa informático que nos permite 
ajustar la gráfica a una ecuación que define la cinética de oxidación. 
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4.4.C) Estudio comparativo de propiedades mecánicas de material 
sinterizado y de material sinterizado oxidado. 
 
 Después de exponer los materiales a alta temperatura se 
estudió la variación de propiedades mecánicas con respecto a los 
materiales sinterizados que ya fueron analizados previamente. 
 
 Al igual que para los materiales sinterizados el estudio de 
propiedades mecánicas se centró principalmente en los ensayos de 
tracción, y por lo tanto en la obtención de la resistencia a la tracción y 
el alargamiento. 
 
 También se analizará, mediante EIS y curvas de polarización, 
el efecto que tienen las capas de óxido formadas a alta temperatura 
sobre el desarrollo de un proceso de corrosión acuosa. En estas 
medidas se utilizó como electrolito el Na2SO4, y las condiciones de 
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5.1. CARACTERIZACIÓN DE ACEROS INOXIDABLES FERRÍTICOS 
P/M  
 
5.1.A) Estudio de la densidad de los materiales en verde 
 
La densidad en verde de los materiales estudiados dependerá del 
método de compactación utilizado, ya que la presión no se ejerce de 
igual forma en la uniaxial de simple efecto que en la de doble efecto, 
como se indica en la parte experimental de esta tesis. Por lo tanto, se 
observa una diferencia en las propiedades del compacto en verde y, 
como consecuencia, del producto sinterizado. Esto se puede apreciar en 
la figura 5.1, donde la densidad de las probetas compactadas en prensa 
de doble efecto alcanza mayores valores que la de simple efecto. 
 
Tanto en simple como en doble efecto se puede apreciar que la 
densidad es mayor en 409LNb y menor en 434L, aunque las diferencias 


































Simple efecto Doble efecto
 
Figura 5.1: Comparación de la densidad en verde entre la 
compactación uniaxial de simple y de doble efecto 
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En las figuras 5.2 a 5.4 aparecen representados los valores de la 
variación dimensional del largo de la probeta en las distintas 














































Figura 5.2: Variación dimensional durante la sinterización en vacío 






















Figura 5.3: Variación dimensional de los aceros durante la sinterización 
 en atmósfera 100% H2  
Tesis Doctoral  Resultados 
 102
 
Se observa que en la sinterización en vacío y en atmósfera de 
100% H2 se produce una contracción del material que es mayor cuanto 
mayor es la temperatura de sinterización. Las contracciones son 
mayores en el 409LNb que en el 430L o el 434L, siendo estas 
diferencias más pronunciadas cuando la sinterización se produce en 
vacío que cuando se produce en 100% H2. 
 
Durante la sinterización en atmósfera de 75%H2/25%N2, sin 
embargo,  se produce el hinchamiento en lugar de la contracción de 
algunos materiales. Esto ocurre durante la sinterización a 1250ºC, 
tanto en el 409LNb como en el 430L. 
 
Densidad de Sinterización y Porosidad 
 
 En las figuras 5.5 a 5.7 se refleja la densidad de sinterización y en 
las 5.8 a 5.10 la porosidad de los materiales sinterizados en distintas 
atmósferas. En todos los materiales y condiciones de sinterización, la 
densidad aumenta con la temperatura. La densidad y la porosidad son 
propiedades inversamente proporcionales, ya que al aumentar la 





















Figura 5.4: Variación dimensional de los aceros 
 durante la sinterización en atmósfera 75% H2/25% N2 






























































Figura 5.5: Densidad de sinterización de los aceros 




























Figura 5.6: Densidad de sinterización de los aceros 



























Figura 5.7: Densidad de sinterización de los aceros 
 sinterizados en 75% H2/ 25% N2 
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 La porosidad es mayor en aquellos materiales con mayor 

















































Figura 5.8: Porosidad de los aceros 




















Figura 5.9: Porosidad de los aceros 



















Figura 5.10: Porosidad de los aceros 
 sinterizados en 75% H2/ 25% N2 
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Se ha observado que las mayores densificaciones se alcanzan con 
la sinterización en vacío aunque la compactación previa uniaxial daba 
valores de densidad menores que la de doble efecto utilizada para la 
sinterización en atmósferas ricas en hidrógeno. 
 
La sinterización en atmósfera de 75% H2/25% N2 da lugar a 
materiales más porosos que las otras atmósferas estudiadas. En la 
atmósfera 75% H2/25% N2 es en la única en la que la densidad tiende a 




Las figuras 5.11 a 5.13 muestran los resultados del análisis de 
oxígeno y nitrógeno. En la figura 5.11 se observa un aumento de la 
concentración de oxígeno y nitrógeno en el 409LNb sinterizado en vacío. 
En la figura 5.12 principalmente se observa que en los aceros 
sinterizados en 75% N2/25 %H2 existe un mayor porcentaje de 
nitrógeno en los materiales con mayor contenido en cromo, y, en 
general, a la temperatura de sinterización de 1250ºC. En la figura 5.13 
se ha observado una menor concentración de oxígeno en el acero 






































Figura 5.11: Análisis químico de oxígeno y nitrógeno en 
aceros sinterizados en vacío 

























5.1.C) Análisis Metalográfico 
 
 Un apartado importante del estudio es la microestructura de los 
materiales con los que se ha trabajado. La microestructura depende 
fundamentalmente de la composición química del acero y del ciclo de 
sinterización (atmósfera, temperatura y velocidades de calentamiento y 
enfriamiento). 
 
En las figuras 5.14 a 5.18 se muestran las micrografías más 













Figura 5.13: Análisis químico de oxígeno en 






















1250O2 1275O2 1250 N2 1275 N2
 
Figura 5.12: Análisis químico de oxígeno y nitrógeno en  
aceros sinterizados en 75% H2/25% N2 
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430L y 434L sinterizados en vacío, 100% H2 y 75% H2/25 N2. Así, en la 
figura 5.14 tenemos la microestructura típicamente ferrítica del 
409LNb. En la observación MEB se han podido identificar precipitados 
en borde de grano, que gracias al EDS se han identificado como Nb5Si3. 
En las figuras 5.15, 5.16 (430L y 434L sinterizados en vacío) y 5.17 
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Figura 5.14: Microestructuras del acero 409LNb sinterizado en vacío 
























       
1225ºC                       1250ºC 
  
1275ºC 
Figura 5.15: Microestructuras del acero 430L sinterizado vacío 
     
1225ºC     1250ºC 
   
1275ºC 
Figura 5.16: Microestructuras del acero 434L sinterizado vacío 























La figura 5.18 (aceros sinterizados en 75% H2/ 25% N2) muestra 
microestructuras ferríticas en las que aparecen una gran cantidad de 
nitruros de cromo, especialmente a 1250ºC.  
 
En los aceros 409LNb y 434L sinterizados en vacío se realizaron 
medidas de tamaño de grano mediante análisis de imagen como 
muestra la figura 5.19. Se ha observado que a mayores temperaturas de 
sinterización aumenta el tamaño de grano, siendo menor en el 409LNb 
en las menores temperaturas de sinterización y comparable al 434L a 
1275ºC. 
       





Figura 5.17: Microestructuras de los aceros sinterizados en 100%H2 a 
1275ºC 


















       
409LNb 1250ºC             409LNb 1275ºC 
 
       
430L 1250ºC    430L 1275ºC 
 
               
434L 1250ºC   434L 1275ºC 
 
Figura 5.18: Microestructuras de los aceros sinterizados 75% H2/25% N2 








































Figura 5.19: Tamaño de grano en aceros sinterizados en vacío 
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5.1.D) Estudio de las propiedades mecánicas 
 
Después de haber caracterizado las propiedades físicas y la 
estructura de los materiales sinterizados en distintas condiciones, se ha 
estado en disposición de caracterizar las propiedades mecánicas y poder 
interpretarlas, pues están fuertemente relacionadas y existe una 




En las figuras 5.20 a 5.22 se pueden ver los resultados de dureza 
de los materiales estudiados. Esta propiedad nos da una primera 

















En general, hay un incremento de la dureza con la temperatura 
de sinterización. Los valores en vacío y 100% H2 son similares en todos 
los materiales y en torno al valor 100 HV. En vacío es difícil observar el 



















Figura 5.20: Dureza de los aceros sinterizados en vacío 
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En la atmósfera de 100% H2 hay una tendencia hacia mayor 
dureza con un mayor contenido en cromo.  
 
Los materiales sinterizados en 75% H2/25% N2 con elevada 
concentración en cromo exhiben valores elevados de dureza entre 160-
190HV, sin embargo, el 409LNb mantiene el mismo valor que en las 




































































Figura 5.22: Dureza de los aceros sinterizados en 75% H2/ 25% N2 
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Propiedades a Tracción 
 
Dentro de las propiedades que se pueden evaluar con un ensayo 
de tracción, este estudio se ha centrado en la resistencia a tracción y en 
el alargamiento. 
 
La figuras 5.23 y 5.24 nos muestra una ligera tendencia de 
mejora de resistencia a tracción a medida que aumenta la temperatura 









































































Figura 5.24: Resistencia a tracción de los aceros sinterizados en 100% H2
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Sin embargo, los materiales de mayor contenido en cromo 
sinterizados en 75% H2/25% H2 presentan un mejor comportamiento a 














   
 
Las figuras 5.26 a 5.28 muestran el alargamiento en las distintas 
























































Figura 5.25: Resistencia a tracción de los aceros  
sinterizados en 75%H2/25%H2 





























Los alargamientos son menores en los aceros sinterizados en 75% 
H2/25% N2 que en los sinterizados en otras atmósferas. En general, se 
puede intuir una ligera tendencia al aumento del alargamiento al 
















































Figura 5.28: Alargamiento de los aceros sinterizados en 75% H2/25% N2 
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Análisis de superficies de fractura 
 
Un estudio de la superficie de fractura de las probetas ensayadas 
a tracción revela datos muy importantes sobre la calidad del método de 
procesado, es decir sobre la compactación y la sinterización. 
 
En general se puede hablar de que el macromecanismo de 
fractura es frágil por tratarse de materiales pulvimetalúrgicos. El tipo de 
carga que se aplica es estática, lo cual influye en el micromecanismo. 
 
Como se observa en la figura 5.29 en el 409L Nb, 430L y 434L el 
micromecanismo es dúctil con gran cantidad de microvacios y 
microcuellos de estricción a 1225, 1250 y 1275ºC. 
 
 En la atmósfera de sinterización de 100 %H2 ocurre lo mismo que 
en los materiales sinterizados en vacío, aparece un macromecanismo 
frágil y un micromecanismo dúctil, como reflejan las micrografias de la 
figura 5.30.   
 
En la atmósfera de sinterización de 75% H2/ 25% N2 ocurre lo 
mismo que en las dos estudiadas previamente (figura 5.31). Además, en 
el 434L los efectos observados en materiales sinterizados en otras 
atmósferas se combinan con microclivajes. 
 





















      
409LNb 1225ºC    409LNb 1250ºC 
       
409LNb 1275ºC    430L 1225ºC              
      
430L 1250ºC                             430L 1275ºC 
      
434L 1225ºC                   434L 1250ºC 
  
434L 1275ºC 
Figura 5.29: Superficie de fractura de los aceros sinterizados en vacío 




























       
409LNb 1275ºC 
 
        





       
434L 1225ºC 
 
Figura 5.30: Superficie de fractura de los aceros sinterizados en 100%H2 



































        
                       409LNb 1275ºC 
 
       
430L 1250ºC        430L 1275ºC 
 
       
434L 1275ºC 
 
Figura 5.31: Superficie de fractura de los aceros sinterizados en 75% H2/25% N2 
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5.1.E) Corrosión acuosa. Ensayos EPR-Doble Lazo 
 
Se ha realizado un análisis electroquímico mediante ensayo EPR 
de doble lazo de los aceros sinterizados en algunas de las condiciones 
de sinterización, ya que, tras ver los resultados de las micrográfias y el 
análisis químico, se ha observado la existencia de nitruros en los aceros 
sinterizados en 75% H2/ 25% N2 (ver figura 5.18). Por lo tanto, se ha 
evaluado la sensibilización, es decir, se ha estudiado la pérdida de 
cromo del material por formación de precipitados de éste con otros 









































   





















Figura 5.32: Ensayo EPR-DL de aceros sinterizados en vacío a 1250ºC 
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Los aceros 409LNb sinterizados en todas las atmósferas 
estudiadas no son capaces de repasivarse en las condiciones del 
ensayo. Los aceros 434L si lo hacen y la información sobre la influencia 
de la atmósfera de sinterización en la calidad de la capa pasiva que 
aportan estos ensayos se resume en la tabla 5.1. Los datos de esa tabla 
indican que la capa pasiva que se forma en los aceros sinterizados en 
100% H2 es más estable que la que se forma en vacío. 
 
 434L – 100% H2 434L -vacío 
Ir/Ia 0,212 0,431 
Tabla 5.1: Parámetros de los ensayos de EPR-DL obtenidos para los 
aceros 434L sinterizados a 1250ºC en diferentes atmósferas 
 
 Los materiales sinterizados en 75% H2/25% N2 no se pasivan en 
las condiciones de ensayo por lo que es imposible determinar ninguna 
relación Ir/Ia (ver figuras 5.34 a 5.36). Este valor tan alto de la relación 
entre la intensidad de reactivación y la de activación demuestra la 







































Figura 5.34: Curvas de EPR-DL correspondientes al acero 409LNb 
 sinterizado en 75% H2/ 25% N2 






















































Figura 5.36: Curvas de EPR-DL correspondientes al acero 434L 























Figura 5.35: Curvas de EPR-DL correspondientes al acero 430L  
sinterizado en 75% H2/ 25% N2 
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5.1.F) Corrosión Acuosa. Curvas de Polarización. EIS 
 
Aceros sinterizados en vacío 
 
 El comportamiento frente a la corrosión de estos materiales 
se ha estudiado realizando curvas de polarización en Na2SO4 0,1M 














































Figura 5.37: Curvas de polarización en Na2SO4 del 409LNb  




















Figura 5.38: Curvas de polarización en Na2SO4 del 434L  
sinterizado en vacío 
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La tabla 5.2 muestra los parámetros de corrosión obtenidos en 
estos ensayos, observando que a mayores temperaturas de sinterización 
tenemos potenciales más nobles, intensidades de corrosión menores, 
por lo que las propiedades frente a la corrosión mejoran. No se detecta, 














Este estudio del comportamiento frente a la corrosión en 
disoluciones de sulfatos se ha completado con medidas de EIS. Los 
espectros obtenidos para los aceros 409LNb sinterizados en vacío a las 
tres temperaturas estudiadas pueden observarse en la figura 5.39. La 
figura 5.40 recoge los espectros correspondientes al 434L sinterizado en 
las mismas condiciones. Los espectros se han representado tanto en 




Acero T sint (ºC) Ecorr (mV) i corr (A/cm2) 
1225 -464 7,3E-6 
1250 -448 5,0E-6 
409LNb 
1275 -428 3,4E-6 
1225 -559 8,7E-6 
1250 -523 7,6E-6 
434L 
1275 -432 4,7E-6 
Tabla 5.2: Parámetros de corrosión de aceros sinterizados en vacío  
y ensayados en Na2SO4 0,1M 



































                                        
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        
0 , 0 2 , 0 x 1 0 3 4 , 0 x 1 0 3 6 , 0 x 1 0 3 8 , 0 x 1 0 3 1 , 0 x 1 0 4
0
5 0 0
1 0 0 0
1 5 0 0
2 0 0 0
2 5 0 0
3 0 0 0
3 5 0 0
4 0 0 0
 1 2 7 5 º C









Z r e a l ( O h m * c m 2 )
 1 2 5 0 º C
 
Diagrama Nyquist  
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        








 1 2 7 5 º C
 1 2 5 0 º C










F r e c u e n c i a ( H z )
 
Diagrama Bode Fase 
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        




 1 2 7 5 º C








F r e c u e n c i a  ( H z )
 1 2 2 5 º C
 
Diagrama Bode Módulo 
Figura 5.39: Espectros de impedancia correspondientes a los aceros 
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Diagrama Bode Módulo 
Figura 5.40: Espectros de impedancia correspondientes a los aceros 
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Para interpretar los espectros obtenidos se ha probado la 
simulación de los datos obtenidos utilizando diferentes circuitos 
equivalentes. De todos los circuitos equivalentes ensayados, el que 
demostró ser capaz de simular mejor los datos experimentales ha sido 
el representado en la figura 5.41. Este circuito consta dos grupo de 
resistencias en paralelo con elementos de fase constante (CPE). Estos 
dos grupos de resistencias en paralelo con CPE dan lugar a dos 
constantes de tiempo τ1 y τ2, que aparecen en los espectros a 
frecuencias muy próximas y que resultan difíciles de distinguir en las 
gráficas a simple vista y sin recurrir a métodos matemáticos. En el 
circuito equivalente seleccionado τ1 y τ2 están en serie entre sí y con una 













 La calidad de los ajustes logrados empleando este circuito puede 
verse, en los ejemplos presentados en las figuras 5.42 y 5.43. Como se 
ve en ambas figuras la coincidencia entre los espectros experimentales y 










































Los parámetros obtenidos de la simulación de los espectros para 
los diferentes materiales aparecen recogidos en la Tabla 5.3. En esta 
tabla no se han incluido los valores de Re por su incapacidad para 
aportar alguna información significativa sobre el comportamiento frente 
a la corrosión de los materiales y depender exclusivamente de la 
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Figura 5.42: Diagrama Nyquist del acero 409LNb sinterizado en vacío a 1225ºC.  
Ensayo en Na2SO4 0,1M 
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Figura 5.43: Diagrama Nyquist del acero 434L sinterizado en vacío a 1250ºC. 
Ensayo en Na2SO4 0,1M 
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conductividad de la disolución y la distancia entre los electrodos en la 
celda de medida. El significado y la importancia de R1 y R2 y de los 
valores deducidos para CPE1 y CPE2 (C1 y n1 y C2 y n2 respectivamente) 
no son sencillos de deducir y se discutirán adecuadamente en el 











Para finalizar la caracterización del comportamiento frente a la 
corrosión de los materiales sinterizados en vacío, se escogieron dos 
aceros de diferente  contenido en cromo (409LNb y 434L) y densidades 
similares y se realizaron curvas de polarización cíclicas en un medio 
más agresivo (NaCl 0,1M). En la figura 5.44 se puede ver que ninguno 
de los aceros ensayados es capaz de repasivarse al invertir el signo del 
barrido anódico. También merece la pena destacar que en este medio 
las diferencias entre el comportamiento frente a la corrosión del 434L y 
el 409LNb son mayores en las que existían en disoluciones de sulfatos y 









Acero Tsinter.(ºC) R1 (Ω*cm2) C1               (F/cm2) 
n1 R2 
(Ω*cm2) 
C2        
(F/cm2) 
n2 
1225 4,5E+02 9,9E-02 0,30 7,2E+03 1,1E-03 0,69 
1250 2,2E+02 4,2E-04 0,36 8,7E+03 4,8E-04 0,74 409L Nb 
1275 5,6E+01 5,3E-05 0,32 1,1e+04 2,6E-04 0,72 
1225 4,7E+02 4,0E-02 0,38 2,9e+03 7,0E-03 0,69 
1250 3,7E+02 2,8E-02 0,42 2,4E+03 7,7E-03 0,67 434L 
1275 2,9E+01 2,8E-04 0,34 4,3e+03 2,9E-03 0,63 
Tabla 5.3: Parámetros de EIS de aceros sinterizados en vacío  
y ensayados en Na2SO4 0,1M 











































Figura 5.44: Aceros sinterizados en vacío.  
Curva de polarización cíclica en NaCl 0,1M 
Acero T sint (ºC) Ecorr (mV) i corr (A/cm2) 
409LNb 1225 -370 8,5E-06 
434L 1275 -265 3,9E-07 
 
Tabla 5.4: Parámetros de corrosión de aceros sinterizados 
 en vacío y expuestos en disoluciones de NaCl 0,1M 
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Aceros sinterizados en 100%H2  
 
Los aceros sinterizados en este medio de previsible mejor 
comportamiento frente la corrosión, por lo tanto los ensayos elegidos 
para caracterizar sus propiedades frente a la corrosión bastante 
agresivas. Las condiciones de ensayo fueron las mismas que las usadas 
para ensayar algunos de los materiales sinterizados en vacío: 
disoluciones de NaCl 0,1M. Los resultados obtenidos mediante curvas 














































Figura 5.45: Curvas de polarización en NaCl del 409LNb  






















Figura 5.46: Curvas de polarización en NaCl del 430L 
 sinterizado en 100% H2 

















Excepto el par de curvas correspondientes a los aceros 409LNb 
sinterizados a temperaturas bajas todos los materiales son capaces de 
presentar un comportamiento claramente pasivo en un amplio intervalo 
de potenciales. Todos los aceros no son capaces de repasivarse ni de 
disminuir significativamente la velocidad de ataque cuando se invierte 
el barrido anódico. 
 
Los resultados más significativos que se pueden deducir de las 
curvas representadas en las figuras 5.45-5.47 se han resumido en la 
tabla 5.5. Los valores de potencial de picadura (Ep) para un mismo 
material tienden a aumentar con la temperatura de sinterización, pero 
es difícil detectar diferencias significativas entre la longitud de la zona 

























Figura 5.47: Curvas de polarización en NaCl del 434L 
 sinterizado en 100% H2 

















También se han realizado ensayos de estos aceros en medios 
menos agresivos de Na2SO4 0,1M (figura 5.48) para poder comparar con 
los sinterizados en otras atmósferas. Para ello se ensayaron aceros 434L 
y 409LNb de densidades aproximadamente similares y sinterizados en 
vacío. En este medio poco agresivo ambos materiales están pasivos y no 
se consiguen picar polarizándolos anódicamente. Los incrementos de 
corriente que se ven en las figuras 5.48 a elevados sobrepotenciales 
corresponden a la reacción de descomposición del agua. Los datos más 
significativos que pueden deducirse se esta curva se resumen en la 
tabla 5.6.  
 
 










1225 -278 2,00E-07 --- --- 
1250 -356 7,50E-07 --- --- 
409LNb 
1275 -266 5,00E-08 110 378 
1225 -426 1,87E-06 35 461 
1250 -319 3,70E-07 45 364 
430L 
1275 -264 2,15E-07 78 342 
1225 -185 1,40E-07 38 223 
1250 -234 2,15E-07 145 379 
434L 
1275 -192 2,60E-08 145 337 
 
Tabla 5.5: Parámetros de corrosión de aceros sinterizados en 
100% H2 y ensayados en medio NaCl 0,1M 























Aceros sinterizados en 75%H2/ 25%N2  
 
Los materiales sinterizados en 75%H2/ 25%N2 en poseen menor 
densidad, mayor porosidad y nitruros de cromo en su microestructura, 
por lo tanto su resistencia a la corrosión será menor y el medio utilizado 
será menos agresivo (Na2SO4 0,1M), y un barrido de potencial en 


























434L - 1275 ºC H2 409LNb -1225ºC H2
 
Figura 5.48: Curva de polarización de aceros  







i corr   
(A/cm2) 
409LNb 1225 -115 2,40E-08 
434L 1275 -75 3,40E-08 
Tabla 5.6: Parámetros de corrosión de materiales sinterizados en 
100%H2 y ensayados en medio Na2SO4 0,1M 





















































Figura 5.49: Curva de polarización del acero 409L Nb sinterizado 




















Figura 5.50: Curva de polarización del acero 430L sinterizado 



















Figura 5.51: Curva de polarización del acero 434L sinterizado 
en 75%H2/25%N2 en Na2SO4 0,1M 
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Los resultados obtenidos de esas curvas se han esquematizado en 
la tabla 5.7. En este caso los materiales presentan icorr más altas y Ecorr 
más negativos que cuando se sinterizan en vacío o en 100% H2, pero las 













También se han realizado ensayos de estos aceros en medios más 
agresivos como el  NaCl 0,1M para poder comparar con los sinterizados 
en 100% H2 que han sido estudiados en este medio. En NaCl el 434L 
presenta un mejor comportamiento frente a la corrosión que el 409LNb, 
pero la diferencia es poco significativa.  
Acero T sint (ºC) Ecorr (mV) i corr   (A/cm2) 
1250 -675 1,00E-05 
409LNb 
1275 -672 1,00E-05 
1250 -665 1,04E-05 
430L 
1275 -638 1,08E-05 
1250 -578 1,01E-05 
434L 
1275 -565 9,50E-06 
 
Tabla 5.7: Parámetros de corrosión de aceros 
 sinterizados en 75% H2/25% N2 en Na2SO4 0,1M 
 









































Figura 5.52: Curva de polarización de aceros 
sinterizados en 75%H2/25%N2 en NaCl 
Acero T sint (ºC) Ecorr (mV) i corr   (A/cm2) 
409LNb 1250 -619 1,24E-05 
434L 1250 -597 1,03E-05 
Tabla 5.8: Parámetros de corrosión de materiales sinterizados en 
75% H2/25% N2 y ensayados en medio NaCl 0,1M 
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5.2. ESTUDIO DE LA OXIDACIÓN A ALTA TEMPERATURA 
 
Esta parte del trabajo engloba un amplio estudio de todos los 
materiales a alta temperatura, pues sus aplicaciones están relacionadas 
con su resistencia a estas condiciones.  
 
5.2.A) Técnicas de caracterización a posteriori. Estudio 
comparativo de ganancia de masa y caracterización de óxidos. 
 
Aceros sinterizados en vacío 
 
Las figuras 5.53 a 5.55 muestran los difractogramas de los óxidos 




















  Figura 5.54. Difractogramas de RX del 430L sinterizado en vacío a  









































Figura 5.53. Difractogramas de RX del 409LNb sinterizado en vacío a 
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En todos los casos de esta tesis donde se usó compactación 
uniaxial de simple efecto los óxidos se detectaron en la cara que recibe 
la presión, que es la más representativa ya que es la que posee menor 
porosidad y por lo tanto mayor densidad. 
 
La tabla 5.9 resume las especies de óxidos detectadas sobre la 
cara más densa en los difractogramas de las figuras 5.53 a 5.55. Los 













Material T sinter (ºC) Fases detectadas 
1225 α, Cr1,3Fe0,7O3, Fe2O3 
1250 α, Cr1,3Fe0,7O3, Fe2O3 409L Nb 
1275 α, Cr1,3Fe0,7O3, Fe2O3 
1225 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4 
1250 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4 430L 
1275 α, Cr2O3, 
1225 α, Cr1,3Fe0,7O3 
1250 α, Cr2O3 434L 
1275 α, Cr2O3, (Fe0,6Cr0,4)2O3 
Tabla 5.9: Fases identificadas tras 48 horas 
 de exposición a 800ºC 
 
 
Figura 5.55. Difractogramas de RX del 434L sinterizado a tres  
temperaturas oxidado a 800ºC durante 48 horas 
c c c c 
b 
c c c 
d d d d d 
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En la figura 5.56, que muestra  los ensayos previos de ganancia 
de masa a 800ºC durante 48 horas, se ha observado que el 430L y 434L 
tienen una mayor ganancia de masa y que en ellos la temperatura de 












Posteriormente se ha estudiado el efecto de la temperatura de 
oxidación entre 700 y 1000ºC para dos materiales de distinto contenido 
en cromo pero densidades de sinterizado similares, 409L Nb sinterizado 
a 1225ºC y 434L sinterizado a 1275ºC, ambos durante 30 min. Este 
estudio se realiza desde bajos hasta elevados tiempos de exposición (1, 
10 y 240 horas) y los resultados de ganancia de masa se representan en 
































Figura 5.57: Ganancia de masa del 409LNb sinterizado  






















Figura 5.56: Ganancia de masa de materiales sinterizados en 
vacío a 800ºC durante 48 horas 

























































Figura 5.58: Ganancia de masa en 434L sinterizado  
en vacío a 1275ºC 
 
Figura 5.59: Difractogramas de RX del 409LNb sinterizado en vacío a 1225ºC en la 
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Figura 5.60: Difractogramas de RX del 434L sinterizado en vacío a 1225ºC en la cara 
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La tabla 5.10 resume las especies de óxidos detectadas sobre la 
cara más densa en los difractogramas de las figuras 5.59 y 5.60. En el 












En la figura 5.61 aparece la ganancia de masa después de 240 
horas de exposición a 800ºC de todas las condiciones de sinterización. 
Los estudios con MEB acoplado con EDS y difracción de RX permite la 
identificación de especies de las capas de óxido que explican los 



































Figura 5.61: Ganancia de masa de los aceros inoxidables sinterizados 
en vacío, estudiados después de 240 horas a 800ºC  
Material T oxidación (ºC) Fases detectadas 
700 α, Cr1,3Fe0,7O3 
800 α, Cr2O3 
900 α, Cr2O3 
409LNb 
1225ºC 
1000 α, Fe2O3 
700 α, Cr2O3 
800 α, Cr2O3 
900 α, Cr2O3 
434L 
1275ºC 
1000 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4 
Tabla 5.10: Fases identificadas tras 240 horas 
 de exposición a diferentes temperaturas de oxidación 
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A continuación, las figuras 5.62 a 5.64 muestran los 
difractogramas de RX de los materiales sinterizados en distintas 

































Figura 5.63: Difractograma RX 430L sinterizado en vacío a distintas temperaturas 





































Figura 5.64 Difractograma RX 434L sinterizado en vacío a distintas temperaturas 

































Figura 5.62: Difractograma RX 409L Nb sinterizado en vacío a distintas 
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La tabla 5.11 resume las especies de óxidos detectadas en los 












Las micrografias de las secciones transversales o perpendiculares 
a las superficie de las capas de óxido obtenidas por MEB se han 

















Material T sinter(ºC) Fases detectadas 
1225 α, Cr2O3 
1250 α, Cr2O3 
409LNb 
1275 α, Cr2O3 
1225 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4 
1250 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4 
430L 
1275 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4 
1225 α, Cr2O3 
1250 α, Cr2O3 
434L 
 
 1275 α, Cr2O3 
Tabla 5.11: Fases identificadas tras 240 
horas de exposición a 800ºC 
       
1225ºC                                       1250ºC 
       
1250ºC                                              1275ºC 
 
Figura 5.65: Micrografías MEB de los óxidos formados en el 409LNb sinterizado  
en vacío tras oxidar a 800ºC durante 240 horas 
Cr2O3 
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En la figura 5.65 se observa que en el 409L Nb sinterizado a 
diferentes temperaturas forma, tras oxidar a 800ºC durante 240 horas, 
una capa de óxido de Cr2O3 continua y compacta. La observación 
superficial del óxido muestra que el Cr2O3 formado tiene una morfología 
de cristales poligonales. 
 
La figura 5.66 muestra una visión superficial del óxido formado 
en el 430L, que consta de una base de Cr2O3 (zona más oscura con 
grandes cristales) con óxidos de Mn1.5Cr1.5O4 finamente divididos y 





















La figura 5.67 muestra que en el 434L se forma una capa 
continua y compacta de Cr2O3 como muestran los cortes transversales 
de los óxidos, incluso a la temperatura de sinterización y tiempo de 
        




Figura 5.66: Micrografías MEBde los óxidos formados en el 430L sinterizado en vacío 
tras oxidar a 800ºC durante 240 horas 
Mn1.5Cr1.5O4 
Cr2O3 
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exposición más bajos. En la micrografía superficial se observa una capa 






























       
1225ºC                                            1250ºC 
       
1275ºC                                                          1275ºC   
       
1275ºC                                             1275ºC   
Figura 5.67: Micrografías MEB de los óxidos formados en el 434L sinterizado en 
vacío tras oxidar a 800ºC durante 240 horas 
Recubrimiento Cu 
Cr2O3 
Metal Base  
Placas Cr2O3 
Cr2O3 
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A continuación se ha realizado un estudio de los óxidos formados 
mediante EIS en Na2SO4 0,1M. De este modo, se evalúa la capacidad 
protectora frente a la corrosión acuosa de los óxidos formados a alta 
temperatura. Las figuras 5.68 y 5.69 muestran los diagramas Nyquist y 
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Diagrama Nyquist 409LNb 
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Diagrama Bode 409LNb-Fase 
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Diagrama Bode 409LNb-Módulo 
Figura 5.68: Diagramas EIS en Na2SO4 0,1M del 409LNb sinterizado en vacío a 
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Diagrama Nyquist 434L 
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Diagrama Bode 434L-Fase 
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Diagrama Bode 434L-Módulo 
Figura 5.69: Diagramas EIS en Na2SO4 0,1M del 434L sinterizado en vacío a 
diferentes temperaturas y oxidado durante 48 horas a 800ºC 
10mHz100mHz
1Hz
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Para simular adecuadamente los espectros de impedancia de los 
aceros oxidados es necesario utilizar circuitos equivalentes con tres 
constantes de tiempo, una más de la utilizada para simular la 
respuesta electroquímica de estos antes se la exposición a alta 
temperatura. El circuito equivalente representado en la figura 5.70, que 
consta de 3 grupos de resistencia-CPE en paralelo y conectados en serie 
entre sí y a una resistencia Re que representa la resistencia del 
electrolito entre los electrodos de la celda electroquímica. 
 
En la tabla 5.12 se resumen los resultados de los ajustes 
realizados sobre los resultados experimentales de los ensayos EIS que 
se han obtenido utilizando el circuito equivalente de la figura 5.70. Al 
igual que en casos anteriores no se han incluido los valores de Re por su 
poca significación práctica. El valor de R3 se obtiene por extrapolación a 
frecuencias mucho más bajas que las del intervalo de trabajo, y por lo 









Figura 5.70: Circuito equivalente 
Re 
R1 R2 R3 
CPE1 CPE2 CPE3 
Acero Tsinter. (ºC) 
R1    
(Ω*cm2) 
C1     
(F/cm2) 




n2 R3             
(Ω*cm2) 
C3      
(F/cm2) 
n3 
1225 106 3,13E-06 0,16 0,8E+03 4,76E-05 0,64 1,5E+03 2,04E-03 0,57 
1250 67 1,65E-06 0,45 0,7E+03 2,92E-05 0,59 1,5E+03 9,33E-04 0,71 409L Nb 
1275 107 5,66E-06 0,32 1,0E+03 2,76E-05 0,70 1,4E+03 6,27E-04 0,69 
1225 277 1,05E-05 0,29 3,7E+03 2,14E-05 0,67 1,0E+04 2,47E-03 0,96 
1250 228 3,73E-06 0,30 6,8E+03 1,34E-05 0,73 7,8E+04 1,92E-03 0,87 434L 
1275 258 0,64E-06 0,23 1,0E+04 1,92E-05 0,77 1,97E+04 1,02E-03 0,93 
Tabla 5.12: Parámetros de EIS de materiales sinterizados en vacío y  
oxidados a 800ºC durante 48 horas 
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La capacidad del circuito equivalente propuesto para simular el 
comportamiento de los aceros oxidados y la validez de los datos 
numéricos obtenidos queda demostrada en la figura 5.71. En estas 
figuras se representan los datos experimentales junto con los simulados 
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       409LNb-1275ºC      
Figura 5.71: Diagramas de Nyquist experimentales y simulados 
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Continuación Figura 5.71: Diagramas de Nyquist experimentales y simulados 
Tesis Doctoral  Resultados 
 153
Posteriormente se han realizado ensayos de polarización en medio 


















































Figura 5.72: Curvas de polarización en Na2SO4 0,1M del 409LNb  


















Figura 5.73: Curvas de polarización en Na2SO4  0,1M del 434L sinterizado 
en vacío y oxidado a 800ºC durante 48 horas 
Acero T sint (ºC) Ecorr (mV) i corr   (A/cm2) 
1225 -573 8,91E-06 
1250 -557 8,75E-06 409LNb 
1275 -549 4,58E-06 
1225 -43 1,56E-06 
1250 -99 9,14E-07 434L 
1275 -162 8,5E-07 
 
Tabla 5.13: Parámetros de corrosión de aceros sinterizados en vacío 
 y oxidados a 800ºC durante 48 horas, y ensayados en Na2SO4 0,1M 
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Aceros sinterizados en 100% H2 
 
El procedimiento utilizado fue similar al de los materiales 
sinterizados en vacío. Se estudian todos los materiales sinterizados a 
1225, 1250 y 1275ºC, y oxidados a una única temperatura de oxidación 
800ºC, por considerarla, tras los ensayos previos (ver figuras 5.57-5.60 
y tabla 5.10), como la temperatura máxima de trabajo aproximada de 
estos materiales ya que por encima de 800-900ºC empiezan a aparecer 
óxidos menos protectores. Los tiempos de exposición fueron también 1, 
10 y 240 horas; los 2 primeros se estudian para evaluar el crecimiento 
de la capa en las primeras etapas de la oxidación y los tiempos largos 
de 240 horas para estudiar correctamente la capa formada. 
 
A modo de ejemplo, se compararon las ganancias de masa de dos 
aceros de distinto contenido en cromo, el 434L y 430L (mayor % en Cr) 
y el 409LNb (menor % en Cr), sinterizados en 100%H2 y en vacío (figura 
5.74). Se observa que las ganancias de masa disminuyen a medida que 
aumenta la temperatura de sinterización y, por lo tanto, la densidad del 
sinterizado. También se refleja un mejor comportamiento de los 
materiales sinterizados en atmósfera de 100%H2. Se ha observado que a 
1225ºC las diferencias debidas a la composición de los materiales son 









































Figura 5.74: Comparación entre las ganancias de masa de aceros 
 sinterizados en vacío y 100% H2 a distintas temperaturas, 
 tras 240 horas de exposición a 800ºC 
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Todos los óxidos formados se identificaron mediante DRX y las 
figuras 5.75 a 5.77 muestran los difractogramas de los aceros 

































Figura 5.75:Difractograma de RX del 409LNb sinterizado a 1225ºC  
en atmósfera 100%H2 y oxidado a 800ºC durante 240 horas 
d: Cr2O3 



























e e e e 
d: Cr2O3 
e: Mn1.5Cr1.5 O 4 
α: Ferrita
 
Figura 5.76: Difractograma de RX 430L sinterizado a 1275ºC  
en atmósfera 100%H2 y oxidado a 800ºC durante 240 horas
α
α 













Todos los resultados de la caracterización de óxidos se resumen 













Se observa que en los aceros de alto contenido en cromo además 
de α (ferrita) aparece Cr2O3 (eskolaita, JCPDS 38-1479) y Mn1.5Cr1.5O4 
(JCPDS 33-0892). En el caso del 409L Nb, con bajo contenido en cromo, 
aparecen además del Cr2O3 óxidos mixtos de CrNb (Nb0,6Cr0,4O2, JCDPS 
31-0927) y CrNbO4 (JCDPS 34-0366) que a la vista de los resultados de 























Figura 5.77: Difractograma de RX 434L sinterizado a 1275ºC 
 en atmósfera 100%H2 y oxidado a 800ºC durante 240 horas 
Material Tsinter.(ºC) Fases detectadas 
1225 α, Cr2O3,Nb0,6Cr0,4O2 
1250 α, Cr2O3, CrNbO4 
409LNb 
1275 α, Cr2O3, CrNbO4 
1225 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4 
1250 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4 
430L 
1275 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4 
1225 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4 
1250 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4 
434L 
1275 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4 
Tabla 5.14: Fases identificadas (JCPDS) tras 240 
horas de exposición a 800ºC 
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Las observaciones mediante MEB y microanálisis por EDS 
corroboran los resultados anteriores y además nos ofrecen una imagen 
superficial de los óxidos formados. Las figuras 5.78 a 5.80 muestran 
alguna de las micrografías realizadas en las capas de óxido formadas a 
800ºC durante 240 horas de exposición al aire. En estas micrografías se 
observa la capa de óxido protectora de Cr2O3 ya sea en forma más 
poligonal o formando “placas”. Además hay óxidos dispersos no 
protectores. 
 
 En la figura 5.78 se observa Cr2O3 en forma de cristales 
poligonales que forman la base de la capa de óxido. Entre estos cristales 






















       
1225ºC                                           1250ºC 
       
                         1275ºC                                       porosidad interna 
 
Figura 5.78: Micrografías MEB de los óxidos formados en el 409LNb 
tras oxidar a 800ºC durante 240 horas 
Cr2O3
óxidos mixtos CrNb 
Cr2O3
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El análisis por EDS (tabla 5.15) concuerda con las especies 









En la figura 5.79 se observa Cr2O3 que forma una capa base muy 
compacta de cristales de pequeño tamaño. También se ha detectado 
Mn1.5Cr1.5O4 con preferencia en los bordes de las piezas y por lo tanto 
en las zonas menos densas. Se ha observado que conforme aumenta la 
densidad los cristales de Cr2O3 aumentan su tamaño y pasan de ser 

















Fase detectada CrNbO4 Nb0,6Cr0,4O2 Cr2O3 
Elemento %wt %wt %wt 
O 29,99 31,84 24,31 
Cr 27,55 32,31 75,69 
Nb 42,47 35,85 ------- 
Tabla 5.15: Microanálisis MEB de los óxidos formados en la 
superficie del 409LNb tras oxidar a 800ºC durante 240 horas 
        
  1225ºC                                               1250ºC 
        
1275ºC                                         Porosidad interna 
 
Figura 5.79: Micrografías MEB de los óxidos formados en el 430L 
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El análisis por EDS (tabla 5.16) concuerda con las especies 








En la figura 5.80 se observa Cr2O3 en forma de cristales 
poligonales que forman la base de la capa de óxido. Se han observado 
Mn1.5Cr1.5O4 en forma de pequeños cristales geométricos y claros que 




















Fase detectada Mn1.5Cr1.5O4 Cr2O3 
Elemento %wt %wt 
O 28,68 23,55 
Cr 35,84 76,45 
Mn 35,48 ------- 
Tabla 5.16: Microanálisis EDS de los óxidos formados en la superficie del 
430L tras oxidar a 800ºC durante 240 horas 
        
    1225ºC        1250ºC 
        
      1275ºC                Porosidad interna 
 
 
Figura 5.80: Micrografías MEB de los óxidos formados en el 434L 
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El análisis por EDS (tabla 5.17) concuerda con las especies 








Aceros sinterizados en 75%H2/25%N2 
 
Se siguió el mismo procedimiento y los mismos ensayos que para 
los sinterizados en 100% H2. Para esta atmósfera sólo se sinterizó a 
1250 y 1275ºC para trabajar con las mayores densidades. 
 
La figura 5.81 muestra la diferencia de ganancia de masa cuando 
se sinteriza en vacío y en atmósfera 75%H2/25%N2. Para los materiales 
409L Nb y 430L el material se comporta mucho peor, ya que hay 
ganancias de masa cerca de un orden de magnitud mayores que cuando 
se sinteriza en vacío. Sin embargo, para el 434L, la diferencia de 





































Figura 5.81: Comparación entre las ganancias de masa de aceros 
sinterizados en vacío y 75%H2/25%N2 
Fase detectada Mn1.5Cr1.5O4 Cr2O3 
Elemento %wt %wt 
O 24,47 24,82 
Cr 46,26 75,18 
Mn 29,27 ------ 
Tabla 5.17: Microanálisis EDS de los óxidos formados en la 
superficie del 434L tras oxidar a 800ºC durante 240 horas 
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Todos los óxidos formados se identificaron mediante DRX y las 
figuras 5.82 a 5.84 muestran los difractogramas de los aceros 





















































Figura 5.82: Difractograma de RX del 409LNb sinterizado a 1275ºC en 
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α α 
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Figura 5.83: Difractograma de RX del 430L sinterizado a 1275ºC en 























Figura 5.84: Difractograma de RX del 434L sinterizado a 1275ºC en 
atmósfera 75%H2/25%N2 y oxidado a 800ºC durante 240 horas 
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Todos los resultados de la caracterización de óxidos se resumen 









   
 
 
Se observa que tras el proceso de exposición a alta temperatura 
aparecen, además de óxidos de cromo puro y óxidos mixtos cromo-
niobio y cromo-manganeso, distintos tipos de nitruros, el CrN 
(carlsbergita JCDPS 11-0065) y el Cr2N (JCPDS 35-0803). 
 















Acero Tsinter.(ºC) Fases detectadas 
1250 α, Cr2O3, CrNbO4, CrN 409LNb 
1275 α, Cr2O3, Nb0,6Cr0,4O2, CrN 
1250 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4, Cr2N 430L 
1275 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4, Cr2N 
1250 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4, Cr2N 434L 
1275 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4, Cr2N 
Tabla 5.18: Fases identificadas (JCPDS)tras 240 
horas de exposición a 800ºC
       
1250ºC                                              1250ºC 
          
Figura 5.85: Micrografías MEB los óxidos formados en el 409LNb 
tras oxidar a 800ºC durante 240 horas 
óxidos mixtos MnCr 
óxidos mixtos CrNb 




















En la figura 5.85 podemos observar una capa de óxido formada 
por una base compacta de Cr2O3 de color más oscuro que tiene grandes 
cristales de Cr2O3 en forma de placas. Además se observan cristales de 
un óxido mixto de Cr-Nb de color claro disperso por toda la superficie, 
de mayor tamaño que el que aparecía en los aceros sinterizados en 
100%H2. 
 
El análisis por EDS (tabla 5.19) concuerda con las especies 







Fases CrNbO4 Nb0,6Cr0,4O2 Cr2O3 placas Cr2O3 
Elemento %wt %wt %wt %wt 
O 29,06 19,34 25,06 26,31 
Nb 41,95 57,55 ----- ----- 
Cr 24,94 23,11 74,94 73,69 
Fe 4,05 ------ ----- ----- 
Tabla 5.19: Microanálisis EDS de los óxidos formados en la superficie 
del 409LNb tras oxidar a 800ºC durante 240 horas 
       
porosidad interna 1250ºC                                 1275ºC 
       
          1275ºC                                  porosidad interna 1275ºC           
 
Continuación figura 5.85: Micrografías MEB de los óxidos formados 
en el  409LNb tras oxidar a 800ºC durante 240 horas 
Cr2O3 
óxidos mixtos CrNb 
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En la figura 5.86 podemos observar una capa de óxido formada 
por una base compacta de Cr2O3 con algún cristal grande de Cr2O3 en 
forma de placa y pequeñas pirámides de Mn1.5Cr1.5O4. En la zona de los 
bordes el número de pirámides aumenta y disminuye la formación de 
placas. 
 
El análisis por EDS (tabla 5.20) concuerda con las especies 


























Fases Mn1.5Cr1.5O4 Cr2O3 placas Cr2O3 
Elemento %wt %wt %wt 
O 29,80 25,83 26,03 
Cr 37,79 74,17 73,97 
Mn 32,41 ----- ----- 
Tabla 5.20: Microanálisis EDS de los óxidos formados en la superficie del 
430L tras oxidar a 800ºC durante 240 horas 
         
  1250ºC                                              1275ºC  
        
           1275ºC                                         poros 1250ºC 
         
Figura 5.86: Micrografías MEB de los óxidos formados en el 430L 
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En la figura 5.87 se observan los mismos óxidos que en el 430L, 
donde aparece exactamente lo mismo, una base compacta de Cr2O3 con 
algún cristal grande de Cr2O3 en forma de placas y pequeñas pirámides 
de Mn1.5Cr1.5O4 preferentemente en las zonas de los bordes y menos 
densas. 
 
 El análisis por EDS (tabla 5.21) concuerda con las especies 
























Fases Mn1.5Cr1.5O4 Cr2O3 placas Cr2O3 
Elemento %wt %wt %wt 
O 19,90 24,29 24,93 
Cr 47,33 75,71 75,07 
Mn 32,27 ----- ----- 
Tabla 5.21: Microanálisis EDS de los óxidos formados en la superficie del 
434L tras oxidar a 800ºC durante 240 horas 
        
1250ºC                                               1250ºC 
         
    porosidad interna                                       1275ºC 
 
Figura 5.87: Micrografías MEB de los óxidos formados en 434L 
tras oxidar a 800ºC durante 240 horas 
Mn1.5Cr1.5O4
Cr2O3 
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5.2.B) Técnicas de caracterización in situ. Determinación de 
cinéticas de oxidación. 
 
Para la determinación de la cinética de oxidación se han utilizado 
técnicas termogravimétricas, tal y como se ha explicado en la parte 
experimental. 
 
Se usaron materiales de densidades similares en torno al 90%. 
Por lo tanto, se escogieron los sinterizados a 1275ºC, excepto para el 
409LNb sinterizado a 1225ºC en vacío y 100% H2. Los valores de la 









En el inicio del estudio se han ensayado los sinterizados en vacío 
a temperaturas de oxidación entre 700 y 1000ºC. Posteriormente para 
los sinterizados en atmósferas ricas en hidrógeno, el estudio se centra 
en 800 y 900ºC por ser las temperaturas entre las que estos aceros 
trabajan adecuadamente basándonos en los resultados previos 
obtenidos para los sinterizados en vacío, ya que se forman los óxidos 
más protectores. 
 
Acero Vacío 100% H2 75%H2/25%N2 
409L Nb 92% (1225ºC) 88% (1225ºC) 84% (1275) 
430L 91% (1275ºC) 90% (1275ºC) 84% (1275) 
434 L 92% (1275ºC) 90% (1275ºC) 89% (1275) 
Tabla 5.22: Densidades relativas de los aceros utilizados para 
determinar las cinéticas de oxidación 
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Aceros sinterizados en vacío 
 
Se han evaluado las cinéticas de oxidación en un amplio intervalo 
de temperaturas de oxidación (700 a 1000ºC) de los aceros 409LNb 
(menor % Cr) y 434L (mayor % Cr). La tabla 5.23 resume las constantes 
de los ajustes de las leyes cinéticas encontradas. 
 
La figura 5.88 muestra  las curvas experimentales y los ajustes de 
las termogravimetrías realizadas. 
 
En el caso de los materiales sinterizados los ajustes han seguido 
distintas leyes, de la menos a la más protectora fueron logarítmica: y = 









Se observa que a medida que aumenta la temperatura de 
oxidación la cinética aumenta y que hay un salto relativamente 
significativo que revela un cambio de ley cinética asintótica a 
logarítmica. 
 
 En el caso de los materiales de alto contenido en cromo 
sinterizados en vacío, a bajas temperaturas de oxidación las leyes son 
asintóticas (700-800ºC) y a altas temperaturas de oxidación 
logarítmicas (900-1000ºC). Sin embargo, en el 409L Nb de menor 
contenido en cromo el cambio de ley ocurre a 700ºC. 
 
 
Toxid (ºC) 700 800 900 1000 
AISI 409LNb 
(1225ºC) 0,38 (A) 0,40 (L) 1,63 (L) 12,75 (L) 
AISI 434L 
(1275ºC) 0,19 (A) 0,31 (A) 0,97 (L) 3,98 (L) 
Tabla 5.23: Constantes de velocidad de los ajustes de las leyes 
cinéticas. (A): Asintótica, (L): Logarítmica 




Aceros sinterizados en atmósferas ricas en hidrógeno 
 
En los materiales sinterizados en atmósferas ricas en hidrógeno 
(100% H2 y 75%H2/25%N2) se hallaron distintas cinéticas dependiendo 
de los materiales, las atmósferas de sinterización y las temperaturas de 
oxidación, tal y como muestra la tabla 5.24. 
 
La tabla 5.24 y la figura 5.89 muestran una diferencia 
significativa en las cinéticas de los aceros 409LNb oxidado a 800ºC 
debido a la atmósfera de sinterización (vacío o hidrógeno). En el caso de 
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Figura 5.88: Ensayos de termogravimetría con sus ajustes correspondientes 
para 409L Nb y 434L: 700ºC; b) 800ºC; c) 900ºC; d)1000ºC. 
Línea continua: datos experimentales  
Línea discontinua: ajustes matemáticos 
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los sinterizados en vacío es logarítmica y en los sinterizados en 100% H2 
es asintótica. La atmósfera de 75H2/25%N2 proporciona peores 
propiedades al material que se refleja en una cinética logarítmica. A 
900ºC la oxidación promueve cinéticas logarítmicas en todas las 
condiciones de sinterización del 409LNb aumentando la constante de 
velocidad en 100%H2 y 75H2/25%N2. 
 
En el 430L oxidado a 800ºC, la ganancia de masa del sinterizado 
en 100%H2 es un orden de magnitud menor que el sinterizado en 
75H2/25%N2 (véanse figuras 5.74 y 5.81), lo cual coincide con la 
diferencia en las cinéticas. En el sinterizado en 100%H2 la cinética es 
parabólica, que es más lenta que la logarítmica encontrada en el 
sinterizado en 75H2/25%N2. A 900ºC la oxidación promueve cinéticas 
logarítmicas tanto en los sinterizados en 100%H2 como en 75H2/25%N2, 
siendo la constante de velocidad más alta en esta última condición. 
 
En el 434L oxidado a 800ºC, la ganancia de masa de los 
sinterizados en 100%H2 es menor que el sinterizado en vacío (véase 
figura 5.74), lo cual coincide con la diferencia en las cinéticas. En el 
caso de los sinterizados en vacío es asintótica y en los sinterizados en 
100% H2 es parabólica que es una cinética más lenta. Los sinterizados 
en 75H2/25%N2 presentan ganancias de masa ligeramente superiores a 
las dos condiciones comentadas anteriormente (véanse figuras 5.74 y 
5.81), lo cual coincide con el cambio a una cinética menos protectora 
como es la logarítmica. A 900ºC la oxidación promueve cinéticas 
logarítmicas en todas las condiciones de sinterización del 434L 
aumentando la constante de velocidad en 100%H2 y 75H2/25%N2. 
 
En el 430L y 434L las cinéticas son más lentas que en el 409LNb, 
observándose un empeoramiento generalizado de propiedades a alta 
temperatura en los materiales sinterizados en 75H2/25%N2.  
 
 




































                                        
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        





















T i e m p o  d e  o x i d a c i ó n ( m i n )
 
409LNb 
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        


















T i e m p o  d e  O x i d a c i ó n  ( m i n )
 
430L 
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        



















T i e m p o  d e  o x i d a c i ó n ( m i n )
 
434L 
Figura 5.89: Ensayos de termogravimetría con sus ajustes 
correspondientes para 409L Nb, 430L y 434L a 800ºC 
Línea continua: datos experimentales 












































                                        
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        































T i e m p o  d e  o x i d a c i ó n  ( m i n )
 
409LNb 
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        





















T i e m p o  d e  O x i d a c i ó n  ( m i n )
 
430L 
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        



















T i e m p o  d e  O x i d a c i ó n  ( m i n )
 
434L 
Figura 5.90: Ensayos de termogravimetría con sus ajustes 
correspondientes para 409L Nb, 430L y 434L a 900ºC 
Línea continua: datos experimentales 
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Las figuras 5.89 y 5.90 muestra las cinéticas seguidas por estos 
materiales comparados con los sinterizados en vacío, tanto a 800 como 













6.2.C) Estudio comparativo de propiedades mecánicas de material 
sinterizado y de material sinterizado oxidado 
 
Por último, y para ver el efecto de la oxidación en el 
comportamiento mecánico de los materiales, se procede a comparar las 
propiedades mecánicas antes y después de la oxidación al aire a 800ºC 
durante 240 horas. 
 
Resistencia Máxima a la Tracción 
 
La totalidad de los resultados de la variación de la resistencia a 
tracción con la oxidación está reflejado en la figuras 5.91 a 5.94 donde 
se aprecia que la pérdida de resistencia no es significativa en el 409LNb, 
es ligera en el 430L y más pronunciada en el 434L.  
 
 
T oxid.(ºC) 800 900 
Sinterización Vacío 100%H2 75%H2/25%N2 Vacío 100%H2 75%H2/25%N2 
































Tabla 5.24: Constantes de velocidad del proceso de oxidación: 
(A) Ley Asintótica (L) Ley Logarítmica (P) Ley Parabólica 
































































Figura 5.91: Resistencia máxima a tracción de 409LNb sinterizado en 































Figura 5.92: Resistencia máxima a tracción de 430L sinterizado en 































Figura 5.93: Resistencia máxima a tracción de 434L sinterizado en 
vacío y atmósfera 100%H2 y oxidados a 800ºC en aire durante 240 h 














En la figura 5.94 se ha observado que, en los aceros sinterizados 
en 75%H2/25%N2, aunque la resistencia de los sinterizados es  elevada, 
la pérdida de propiedades tras la oxidación también es muy acusada. 
 
A continuación, en formato resumen, se han comparado los 
materiales sinterizados en distintas atmósferas con una densidad de 
similar magnitud y a igual temperatura de oxidación como muestran las 
figuras 5.95 a 5.97, y por lo tanto, se ha estudiado el efecto de la 
atmósfera de sinterización. Se ha observado una fuerte mejora, respecto 
a la sinterización en vacío, con el uso de atmósfera de 100%H2 y aún 
mayor con la de 75%H2/25%N2. Esta mejora con la sinterización en 
atmósferas ricas en H2 es más acusada en aceros con mayor contenido 
en cromo como el 434L.  
 
En las figuras 5.95 a 5.97 se ha observado una mejora de 
propiedades con el aumento de la temperatura de sinterización y una 
pérdida de propiedades tras la exposición a 800ºC durante 240 horas; 
excepto en el 409LNb sinterizado en vacío donde se observa un 
aumento de la resistencia a la tracción tras la oxidación, como muestra 



















sinteriz.1250 sinteriz.1275 1250ox800 1275ox800
 
Figura 5.94: Resistencia máxima a tracción de aceros de distinta 
composición sinterizados en 75%H2/25%N2 y oxidados a 800ºC en 
aire durante 240 horas 



























































Figura 5.95: Resistencia máxima a tracción en el 409LNb sinterizado  
a 1225ºC (vacío y 100%H2) y 1275ºC (75%H2/25%N2)  


























Figura 5.96: Resistencia máxima a tracción en el 430L sinterizado 
 a 1275ºC y oxidado a 800ºC en aire durante 240 horas 
75%H2/ 25%N2 
















Alargamiento a rotura 
 
 Al igual que en el apartado anterior, se han mostrado las distintas 
variaciones de esta propiedad en función de distintas variables como la 
composición, la atmósfera y temperatura de sinterización.  
 
Las figuras 5.98 a 5.101 muestran, en general, una fuerte pérdida 
de ductilidad en todos los materiales sinterizados en vacío y en 
75%H2/25%N2 después de oxidarlos a 800ºC durante 240 horas. Sin 
embargo, en los materiales sinterizados en 100%H2 y oxidados 
posteriormente a 800ºC durante 240 horas presentan una mejora de la 





























Figura 5.97: Resistencia máxima a tracción en el 434L sinterizado 
 a 1275ºC y oxidado a 800ºC en aire durante 240 horas 
75%H2/ 25%N2 




























































Figura 5.99: Alargamiento de 430L sinterizado en vacío 




























Figura 5.100: Alargamiento de 434L sinterizado en vacío  



























Figura 5.98: Alargamiento de 409LNb sinterizado en vacío 
 y atmósfera  de 100%H2 y oxidados a 800ºC en aire durante 240 horas 















A continuación, en formato resumen, se han comparado los 
materiales sinterizados en distintas atmósferas con una densidad de 
similar magnitud y a igual temperatura de oxidación como muestran las 
figuras 5.102 a 5.104, y por lo tanto, se ha estudiado el efecto de la 



































Figura 5.102: Alargamiento en el 409LNb sinterizado  
a 1225ºC (vacío y 100%H2) y 1275ºC (75%H2/25%N2)  

















sinteriz.1250 sinteriz.1275 1250ox800 1275ox800
 
Figura 5.101: Alargamiento de aceros de distinta composición sinterizados en 
75%H2/25%N2 y oxidados a 800ºC en aire durante 240 horas 
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Se observa que en el 409LNb y 430L el máximo alargamiento se 
alcanza en los materiales sinterizados en vacío, sin embargo el 434L es 
más dúctil cuando se sinteriza en 100%H2 y más frágil si la 
sinterización ocurre en vacío y 75%H2/25%N2.  
 
Además se observa que tras la oxidación la ductilidad aumenta en 
los materiales sinterizados en 100%H2 y disminuye en los sinterizados 













































Figura 5.103: Alargamiento de 430L sinterizado en distintas atmósferas 

























Figura 5.104: Alargamiento de 434L sinterizado en distintas atmósferas y 
oxidados a 800ºC en aire durante 240h 
75%H2/ 25%N2 
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5.3. CARACTERIZACIÓN ACEROS INOXIDABLES FERRÍTICOS 
MODIFICADOS P/M  
 
5.3.A) Estudio previo de la densidad de los materiales en verde 
 
 La figura 5.105 muestra la densidad en verde de los materiales 
modificados. Se ha observado que cuanto más aleado en silicio está el 
material (aún en cantidades muy pequeñas) la compactación se ve 

















 Los materiales utilizados para sinterizar fueron los compactados 
uniaxialmente con simple efecto, excepto el 434L+2%Si sinterizado en 
























Simple efecto Doble efecto
 
Figura 5.105: Comparación de la densidad en verde de aceros 
inoxidables compactados uniaxialmente con simple y doble efecto 
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La figura 5.106 muestra la variación dimensional tras sinterizar 
en vacío, excepto el 434L+2%Si que también se sinterizó en atmósfera 
de 100%H2. Se ha observado un aumento de la contracción con el 
aumento de la temperatura de sinterización; siendo similar en los tres 
materiales en vacío. En 100%H2 el 434L+2%Si contrae más que el 

















Densidad de Sinterización y Porosidad 
 
La figura 5.107 muestra la densidad de sinterización de los 



























Figura 5.106: Variación dimensional de los aceros  
 sinterizados en vacío y 100%H2 

















Se ha observado la porosidad de los materiales mediante análisis 
de imagen y los resultados aparecen reflejados en la figura 5.108. Se 
puede observar principalmente un aumento en la porosidad del 
434L+0,5%ytria. El 434L+2%Si sinterizado en 100%H2 es más poroso 






































Figura 5.107: Densidad de sinterización de los aceros 
















Figura 5.108: Porosidad de los aceros 
 sinterizados en vacío y 100%H2 
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5.3.C) Análisis Metalográfico 
 
Al igual que se ha realizado para los aceros base se ha estudiado 






























        
434L+2%Si. 1225ºC. vacío                434L+2%Si. 1250ºC. vacío 
        
434L+2%Si. 1275ºC. vacío                434L+2%Si. 1225ºC. 100%H2       
        
434L+2%Si. 1250ºC. 100%H2                    434L+2%Si. 1275ºC. 100%H2 
        
434L+0,5%Y. 1225ºC. vacío                      434L+0,5%Y. 1275ºC vacío 
Figura 5.109: Metalografía de los aceros sinterizados en vacío y 100%H2
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De esta forma, se ha observado el comportamiento de las 
adiciones de silicio e ytria realizados al material base 434L como 
muestra la figura 5.109. Se observa una microestructura ferrítica en 
ambos casos, sin embargo en el material con ytria se ha observado que 
aunque ésta no ha difundido completamente en el material está bien 
integrada en él, ya que, aunque queden restos, gran parte ha difundido 
a través de los límites de grano  
 
Para el análisis químico de elementos como el ytrio se ha utilizado 
un microanálisis con microsonda en el MEB y de este modo se ha 
determinado que ha difundido por los límites de grano hacia la matriz 







5.3.D) Estudio de las propiedades mecánicas 
 
Al igual que se hizo con los aceros inoxidables sin modificar, tras 
la caracterización de las propiedades físicas se ha realizado un estudio 




 La figura 5.110 muestra un aumento de la dureza debido al 
aumento de la temperatura de sinterización y a la adición del silicio 
mejorando apreciablemente hasta 120-125 HV. Sin embargo la adición 
de ytria no mejora esta propiedad.  
 
Se ha observado que la dureza del 434L con la adición del Si 
mejora mucho en vacío y solo moderadamente en 100%H2. 
Acero %Fe %Cr %Si %Y 
1225ºC 76,55 18,73 1,81 2,91 
1275ºC 77,09 18,92 1,93 2,06 
Tabla 5.25: Análisis expresado en % en peso de la zona de acero 
cercana a la zona de límite de grano por donde difunde la ytria 














Propiedades a Tracción 
 
Se han evaluado la resistencia a tracción y el alargamiento de los 
aceros inoxidables ferríticos modificados. 
 
La figura 5.111 nos muestra una mejora de propiedades 
mecánicas con la adición del 2% de silicio y una leve pérdida de 
resistencia con la adición del 0,5% de ytria. 
 
La figura 5.112 muestra un aumento elevado de la ductilidad del 
material base con la adición de silicio. Sin embargo, con la ytria se 
produce una ligera caída del alargamiento. 
 
Posteriormente se realizó un estudio de las superficies de fractura 
de los materiales ensayados a tracción. Las figuras 5.113 y 5.114 

















Figura 5.110: Dureza de los aceros sinterizados en vacío y 100%H2 
 
































































Figura 5.111: Resistencia tracción de los aceros 
 sinterizados en vacío y 100%H2



































   
1225ºC    1250ºC 
 
1275ºC 
Figura 5.113: Superficie de fractura del acero 434L+2%Si 
sinterizados en vacío 
   
1225ºC   1275ºC 
 
      
1275ºC 
Figura 5.114: Superficie de fractura del acero 434L+2%Si 
sinterizado en 100%H2 
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5.3.E) Estudio de la resistencia a la corrosión 
 
 Las figuras 5.115 a 5.117 muestran las curvas de polarización 



















































Figura 5.115: Curvas de polarización en Na2SO4 del acero  






















Figura 5.116: Curvas de polarización Na2SO4 del acero  
434L+2%Si sinterizado en atmósfera 100% H2 















La tabla 5.26 muestra los parámetros de corrosión obtenidos en 
estos ensayos. Se ha observado que a mayores temperaturas de 
sinterización tenemos potenciales más nobles, intensidades de 
corrosión menores y en general la resistencia de polarización aumenta, 
































Figura 5.117: Curvas de polarización en Na2SO4 del acero 434L+0,5Y 
sinterizado envacío  
Acero T sint (ºC) Ecorr (mV) i corr (A/cm2) 
1225 -396 9,05E-07 
1250 -110 8,61E-08 
434L+2%Si 
Vacío 
1275 -403 4,02E-07 
1225 -282 7,39E-07 
1250 -216 2,15E-07 
434L+2%Si 
100%H2 
1275 -195 7,46E-08 
1225 -92 4,62E-07 434L+0,5%Y2O3 
1275 -224 8,91E-07 
Tabla 5.26: Parámetros de corrosión de aceros 
 sinterizados en vacío y 100%H2, y ensayados en Na2SO4 0,1M 
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A continuación se han realizado ensayos EIS, mostrando los 
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Diagrama Nyquist  
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Diagrama Bode-Fase 
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F r e c u e n c i a  ( H z )
 1 2 2 5 º C
 
Diagrama Bode-Módulo 
Figura 5.118: Diagramas EIS del 434L+2%Si sinterizado en vacío 
10mHz
100mHz




































                                        
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        


















Diagrama Nyquist  
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Diagrama Bode-Fase 
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        














F r e c u e n c i a  ( H z )
 1 2 2 5 º C
 
Diagrama Bode-Módulo 
Figura 5.119: Diagramas EIS del 434L+0,5%Y sinterizado en vacío 
10mHz
100mHz
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La simulación de los diagramas de Nyquist obtenidos también se 
realizó siguiendo un circuito equivalente como el que se muestra en la 










Acero Tsinter.  (ºC) 









1225 68 2,3E-05 0,73 6685 8,6E-04 0,70 
1250 124 8,3E-04 1,00 52500 4,3E-04 0,71 434L+2%Si 
1275 67 1,1E-04 0,87 9980 7,5E-04 0,56 
1225 1794 3,1E-04 0,55 81632 1,0E-03 0,89 434L+0,5%Y 
1275 905 3,1E-03 0,33 22192 1,1E-03 0,74 
Tabla 5.27: Parámetros de EIS de materiales sinterizados en vacío 
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5.4. ESTUDIO DE LA OXIDACIÓN A ALTA TEMPERATURA 
 
 Después de evaluar las propiedades físicas y mecánicas de los 
materiales modificados, se ha realizado un estudio de la oxidación a 
alta temperatura de estos materiales. Esta es la principal propiedad que 
se ha buscado mejorar sin disminuir sus propiedades mecánicas. 
 
5.4.A) Técnicas de caracterización a posteriori. Estudio 
comparativo de ganancia de masa y caracterización de óxidos. 
 
 La figura 5.120 refleja la ganancia de masa a tiempos medios de 
exposición de estos materiales en comparación con el material base 
434L. Se ha observado una leve mejoría, es decir una menor ganancia 










































Figura 5.120: Ganancia de masa de aceros sinterizados en vacío a 
diferentes temperaturas tras 48 horas de exposición a 800ºC 
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La figura 5.121 refleja lo mismo que la figura 5.120 pero los 
materiales fueron ensayados a 900ºC. Observando una mejora con las 














 Posteriormente se ha realizado el mismo ensayo pero a tiempos de 
exposición más largos (240 horas), en probetas sinterizadas a 1275ºC 




































Figura 5.121: Ganancia masa de aceros sinterizados en vacío a 
























Figura 5.122: Ganancia masa de aceros sinterizados en vacío a 1275ºC 
tras 240 horas de exposición a 800 y 900ºC 
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 Posteriormente se han caracterizado los óxidos formados en la 
superficie de los aceros modificados, mediante DRX como muestran las 
figuras 5.123 a 5.128 y mediante microanálisis de los óxidos 































Figura 5.124: Difractograma de RX del 434L+2Si sinterizado 




































Figura 5.123: Difractograma de RX del 434L+2Si sinterizado  








































































Figura 5.125: Difractograma de RX del 434L+2Si sinterizado  
en 100%H2 y oxidado a 800ºC durante 240 horas 
d: Cr2O3 







































Figura 5.127: Difractograma de RX del 434L+0,5%Y sinterizado 



























Figura 5.126: Difractograma de RX del 434L+0,5%Y sinterizado 






































 Los resultados de los difractogramas de RX de los aceros 















 A continuación se observaron las capas de óxido formadas 
mediante MEB y se realizó análisis mediante EDS. En el 434L+2%Si 
sinterizado en vacío se observó una capa de Cr2O3 a todas las 
temperaturas (véase figura 5.129), tal y como muestra el análisis 
mediante EDS que refleja la tabla 5.29. 
 
 
Figura 5.128: Difractograma de RX 434L+0,5%Y sinterizado en vacío  





























Material T sinter(ºC) Fases detectadas 
1225 α, Cr2O3 
1250 α, Cr2O3 
434L+2Si 
Vacío 
1275 α, Cr2O3 
1225 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4 
1250 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4 
434L+2Si 
100%H2 
1275 α, Cr2O3, Mn1.5Cr1.5O4 
434L+0,5%Y 
Vacío 
1275 α, Cr2O3, FeCr2O4, Y2O3 
oxidado a 800ºC 
434L+0,5%Y 
Vacío 
1275 α, Cr2O3, FeCr2O4 
oxidado a 900ºC 
Tabla 5.28: Fases identificadas tras 240 
horas de exposición a 800ºC 
d 









En la figura 5.129 se ha observado que superficialmente la capa 
tiene una morfología de finos cristales de Cr2O3 donde ocasionalmente 
aparecen placas de Cr2O3 y que transversalmente es una capa muy 



















En el 434L+2%Si sinterizado en 100% H2 a todas las 
temperaturas, se observó una capa de Cr2O3, grandes cristales 
poligonales de Cr2O3 y entre esta capa de Cr2O3 aparecen dispersos 





Tabla 5.29: Microanálisis EDS de los óxidos formados en 
 la superficie del 434L+2%Si sinterizado en vacío  
tras oxidar a 800ºC durante 240 horas
         
1225ºC                                               1250ºC 
   
1275ºC 
Figura 5.129: Micrografías MEB del 434L+2%Si sinterizado en vacío a 
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En la figura 5.130 se ha observado que superficialmente la capa 
tiene una morfología de una capa compacta de Cr2O3 de color más 
oscuro en la que hay zonas de grandes cristales de Cr2O3, y  pequeños 




















Fases Mn1.5Cr1.5O4 Placas Cr2O3 Cr2O3 
Elemento %wt %wt %wt 
O 25,01 24,20 26,11 
Cr 40,45 75,80 73,89 
Mn 34,35 ----- ----- 
Tabla 5.30: Microanálisis EDS de los óxidos formados en 
 la superficie del 434L+2%Si sinterizado en 100%H2  
tras oxidar a 800ºC durante 240 horas 
       
1225ºC                                                  1250ºC 
   
1275ºC 
Figura 5.130: Micrografías MEB del 434L+2%Si sinterizado en 100%H2 a 
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La figura 5.131 muestra la capa de óxido formada en el 
434L+0,5%Y a 800ºC, donde se ha observado que hay zonas más claras 
y otras más oscuras. Mediante microanálisis por EDS se determina que 
la zona más clara tiene mayor contenido de Y y menor de Cr que las 






















Por lo tanto, a 800ºC se forma un óxido mixto de Fe-Cr y hay un 
porcentaje de ytria que sigue en forma de Y2O3. 
 
 La figura 5.132 muestra la capa de óxido formada en el 
434L+0,5%Y a 900ºC donde igualmente que en el caso anterior se ha 
observado que hay zonas más claras y otras más oscuras. Mediante 
microanálisis por EDS se determina el contenido de Y y Cr de estas 
zonas tal y como muestra la tabla 5.32. Por lo tanto a 900ºC aunque 
       
1225ºC        1275ºC 
           
Figura 5.131: Micrografías MEB del 434L+0,5%Y sinterizado 
 en vacío y oxidado a 800ºC durante 48 horas
Fases Zona clara Zona Oscura 
Elemento %wt %wt 
O 17,27 15,60 
Y 21,51 1,40 
Cr 39,14 28,25 
Fe 22,09 54,75 
Tabla 5.31: Microanálisis EDS de los óxidos formados en 
 la superficie del 434L+0,5%Y sinterizado en vacío 
tras oxidar a 800ºC durante 48 horas
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aún quedan zonas con Y2O3 que no ha difundido se forma una capa 




















La figura 5.133 muestra que la capa de óxido formada en el 
434L+0,5%Y sinterizado a 1275ºC tras 240 horas es más gruesa, es 
decir aumenta el contenido en cromo y oxígeno. A 800ºC se ha 
observado que aparecen unos óxidos de morfología cúbica de color claro 
que es Y2O3 y otros más oscuros que son una mezcla de FeCr2O4 y 
Cr2O3 en concordancia con las fases detectadas por DRX y tal y como 
muestra el análisis por EDS que refleja la tabla 5.33. 
 
A 900ºC se ha observado una capa de óxido más homogénea 
formada principalmente por Cr2O3 y una pequeña parte de FeCr2O4 tal y 
como se identificó por DRX (por altura relativa del pico más intenso de 
cada fase) y mediante análisis por EDS reflejado en la tabla 5.34. 
  
1225ºC    1275ºC 
Figura 5.132: Micrografías MEB del 434L+0,5%Y sinterizado 
en vacío y oxidado a 900ºC durante 48 horas 
Fases Zona clara Zona Oscura 
Elemento %wt %wt 
O 26,79 39,30 
Y 6,58 3,78 
Cr 49,97 48,43 
Fe 16,66 8,39 
Tabla 5.32: Microanálisis EDS de los óxidos formados en 
la superficie del 434L+0,5%Y sinterizado en vacío 
tras oxidar a 900ºC durante 48 horas 

































  A continuación se ha realizado un estudio de los óxidos formados 
mediante EIS, las figuras 5.134 y 5.135 muestran los diagramas 
Nyquist y Bode de los aceros oxidados durante 48 horas a 800ºC. La 
figura 5.136 muestra los diagramas Nyquist y Bode de los aceros 
oxidados durante 48 horas a 900ºC. 
Fases Oxidos claros Oxidos oscuros 
Elemento %wt %wt 
O 44,32 23,87 
Y 25,42 5,74 
Cr 26,75 68,30 
Fe 3,52 2,09 
Tabla 5.33: Microanálisis EDS de los óxidos formados en 
la superficie del 434L+0,5%Y sinterizado en vacío 
tras oxidar a 800ºC durante 240 horas 
   
800ºC    900ºC 
Figura 5.133: Micrografías MEB del 434L+0,5%Y sinterizado a 1275ºC y 
oxidado durante 240 horas 
Fases Capa de óxido mezcla 






Tabla 5.34: Microanálisis EDS de los óxidos formados en 
la superficie del 434L+0,5%Y sinterizado en vacío 
tras oxidar a 900ºC durante 240 horas 
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F r e c u e n c i a  ( H z )
 1 2 2 5 º C
 
Diagrama Bode-log Módulo 
Figura 5.134: Diagramas EIS en Na2SO4 0,1M del 434L+2%Si  
sinterizado en vacío a diferentes temperaturas 
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F r e c u e n c i a  ( H z )
 1 2 2 5 º C
 
Diagrama Bode-log Módulo 
Figura 5.135: Diagramas EIS en Na2SO4 0,1M del 434L+0,5%Ytria  
sinterizado en vacío a diferentes temperaturas 
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F r e c u e n c i a  ( H z )
 1 2 2 5 º C
 
Diagrama Bode-log Módulo 
Figura 5.136: Diagramas EIS en Na2SO4 0,1M del 434L+0,5Y sinterizado en vacío a 
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En la tabla 5.35 se resumen los resultados de los ajustes 
realizados sobre los resultados experimentales de los ensayos EIS que 










Posteriormente se han realizado ensayos de polarización en medio 




















Acero T sint (ºC) E(mV) i corr (A/cm2) 
1225 89 6,00E-08 
1250 -22 1,20E-07 
434L+2%Si 
0xidado a 800ºC 
1275 -100 9,10E-08 
1225 118 6,15E-07 434L+0,5%Y2O3 
0xidado a 800ºC 1275 -222 1,70E-06 
1225 -697 5,20E-06 434L+0,5%Y2O3 
0xidado a 900ºC 1275 -228 3,00E-06 
Tabla 5.36: Parámetros de corrosión de aceros sinterizados en vacío y 
oxidados a 800ºC durante 48 horas, y ensayados en Na2SO4  0,1M 
 
Acero Tsinter. (ºC) 
R1    
(Ω*cm2) 




C2       
(F/cm2) 
n2 R3  
(Ω*cm2) 
C3       
(F/cm2)  
n3 
1225 230 5,2E-07 0,78 2,4E+04 7,6E-07 0,78 2,2E+08 7,9E-03 0,70 
1250 54 1,1E-07 0,42 6,6E+03 4,0E-06 0,85 5,9E+06 1,4E-02 0,56 434L+2%Si 
Oxidado a 800ºC 1275 150 1,4E-07 0,20 5,1E+03 3,9E-06 0,83 6,6E+06 5,4E-03 0,70 
1225 810 3,7E-07 0,63 6184 5,1E-06 0,68 8,6E+04 2,6E-03 0,90 434L+0,5Y2O3 
Oxidado a 800ºC 1275 1200 1,2E-06 0,78 5500 2,9E-06 0,72 7,7E+05 2,1E-02 0,62 
1225 403 3,2E-07 0,77 5068 8,9E-06 0,61 2,1E+03 1,5E-04 0,30 434L+0,5Y2O3 
Oxidado a 900ºC 1275 143 3,9E-07 0,30 2674 2,4E-04 0,77 1,0E+05 4,47 0,58 
Tabla 5.35: Parámetros de EIS de materiales sinterizados en vacío 
 y oxidados a 800ºC-900ºC durante 48 horas 























































Figura 5.137: Curvas de polarización en Na2SO4 0,1M del acero 434L+2Si 





















Figura 5.138: Curvas de polarización en Na2SO4 0,1M del acero 434L+ 0,5%Y 




















Figura 5.139: Curvas de polarización en Na2SO4 0,1M del acero 434L+ 0,5%Y 
sinterizado en vacío y oxidado a 900ºC durante 48 horas 
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5.4.B) Técnicas de caracterización in situ. Determinación de 
cinéticas de oxidación. 
 
 Los ensayos se han realizado sobre materiales sinterizados a 
1275ºC, es decir de máxima densidad. La figura 5.140 muestra las 





























                                        
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        






















T i e m p o  d e  o x i d a c i ó n ( m i n )  
a)Vacío 
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        





















T i e m p o  d e  O x i d a c i ó n  ( m i n )
 
b)800ºC 
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        
                                        

















T i e m p o  d e  O x i d a c i ó n  ( m i n )
 
c)900ºC 
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Se han evaluado las cinéticas de oxidación en un amplio intervalo 
de temperaturas de oxidación (700 a 1000ºC) de los aceros 434L (acero 
base) y 434L+2%Si (acero modificado). La tabla 5.37 resume las 
constantes de los ajustes de las leyes cinéticas encontradas y se 











En los materiales sinterizados en atmósferas ricas en hidrógeno 
(100% H2 y NH3 disociado) se hallaron distintas cinéticas dependiendo 
de los materiales, las atmósferas de sinterización y las temperaturas de  















T oxid.(ºC) 800 900 
Sinterización Vacío 100%H2 NH3 Vacío 100%H2 NH3 
434L 0,31 (A) 0,392 (L) 0,523 (L) 0,91 (L) 0,924 (L) 1,936 (L) 
434L+2%Si 0,28 (A) 0,317 (L) 0,743 (L) 0,87 (L) 0,788 (L) 1,732 (L) 
Tabla 5.38: Constantes de velocidad del proceso de oxidación  
de aceros sinterizados a 1275ºC 
(A) Ley Asintótica (L) Ley Logarítmica 
 
T oxid. (ºC) 700 800 900 1000 
434L 0,19 (A) 0,31 (A) 0,91 (L) 3,98 (L) 
434L+2%Si 0,22 (A) 0,28 (A) 0,87 (L) 1,08 (L) 
 
Tabla 5.37: Constantes de velocidad del proceso de oxidación  
de aceros sinterizados en vacío a 1275ºC 
(A) Ley Asintótica (L) Ley Logarítmica 
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5.4.C) Estudio comparativo de propiedades mecánicas de material 
sinterizado y de material sinterizado oxidado 
 
Se ha observado que la adición de Si mejora la resistencia del 
434L en la sinterización y oxidación y que la ytria mejora la resistencia 















Por último se muestra como la adición del 2%Si al 434L aumenta 































Figura 5.141: Resistencia máxima a tracción en los aceros modificados 



















Figura 5.142: Alargamiento en en los aceros modificados sinterizados  
en vacío y oxidados a 800ºC y 900ºC en aire durante 240 horas 
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6. ANÁLISIS DE RESULTADOS 
 
6.1. CARACTERIZACIÓN DE ACEROS INOXIDABLES FERRÍTICOS 
P/M  
 
6.1.A) Estudio previo de la densidad de los materiales en verde 
 
 En una primera aproximación a la evaluación de las propiedades 
de los materiales se ha observado que la densidad en verde aumenta 
considerablemente si la presión es aplicada por doble efecto puesto que 
se aplica en ambas caras de la pieza. Además, cuanto más aleado está 
el acero, más duro es y, por tanto, se deforma peor (las partículas se 
deforman menos) lo que conduce a una menor densidad en verde 
ligeramente (figura 5.1). 
 
 En cualquier caso, los valores obtenidos son un poco inferiores a 
los indicados por el fabricante [1], tanto en el caso de matriz lubricada 
como en el lubricante en mezcla, aunque esto puede ser debido al tipo 
de pieza utilizado. Comparando con otros polvos de acero inoxidable, 
estos valores son inferiores a la densidad en verde de los aceros 
austeníticos [2], ya que la austenita se deforma más que la ferrita por 
su estructura cristalina. 
 
6.1.B) Propiedades Físicas y Químicas. Análisis Estructural 
 
 Tras la sinterización en todas las atmósferas se ha observado que 
mayores cantidades de elementos aleantes (principalmente el Cr) en los 
aceros inoxidables dificultan la sinterización en vacío y atmósfera de 
100%H2 (figuras 5.2, 5.3, 5.5, 5.6, 5.8 y 5.9). Esto se aprecia en la 
variación dimensional, donde el acero menos aleado (409LNb) es el que 
más contrae en ambas atmósferas. Esto se traduce en mayor densidad 
de sinterización (aprox. 7,32 g/cm3 a 1225ºC en vacío para un 11%Cr). 
Los aceros 430L y 434L están más aleados (18%Cr frente a 12%Cr) lo 
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que hace que sintericen peor, presentando menor variación dimensional 
y menor densidad. Entre estos dos aceros hay escasa diferencia. Tan 
solo se observa que el 434L sinteriza un poco mejor en vacío que el 
430L. 
 
En todos los materiales y condiciones, al aumentar la 
temperatura aumenta la densidad de sinterización, ya que se favorece la 
coalescencia entre las partículas de polvo. Este fenómeno, como ya se 
ha indicado en los antecedentes, es habitual en los materiales 
sinterizados. 
 
Como es de esperar, se ha observado un paralelismo entre la 
variación dimensional, la densidad de sinterización y la porosidad. Al 
aumentar la variación dimensional, aumenta la densidad de 
sinterización y disminuye la porosidad, como se ha observado mediante 
análisis de imagen (figuras 5.2 a 5.10). 
 
Las variaciones dimensionales son las habituales para este tipo 
de aceros. La industria pulvimetalúrgica suele buscar variaciones 
dimensionales lo más próximas posibles a cero, pero esto ocurre sólo en 
aceros débilmente aleados. 
 
La sinterización en vacío favorece la coalescencia de las partículas 
de polvo e impide la oxidación durante el proceso con lo que se 
consiguen elevadas densidades superiores al 90% de la teórica. 
Además, la sinterización en vacío favorece la eliminación de óxido de 
cromo de la superficie de las partículas durante el proceso de 
sinterizado3. La sinterización en 100% H2 no favorece tanto como la 
anterior la coalescencia de las partículas. Sin embargo, al tratarse de 
una atmósfera reductora la cantidad de oxígeno en la superficie 
(oxidación previa) es menor que en el caso anterior (figura 5.13). Los 
materiales empleados para la sinterización en 100%H2 son los de mayor 
densidad en verde (figura 5.1) y, no obstante, alcanzan menores valores 
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de densidad de sinterización, de lo que se deduce que la densificación 
es mejor en vacío. Los valores alcanzados son similares a los que otros 
autores obtienen en el 409LNb sinterizado en H2 [4]. 
 
 En el caso de los aceros sinterizados en 75% H2/ 25% N2, al 
aumentar la temperatura hay mayores contracciones y, por lo tanto, 
mayores densidades de sinterización. En consecuencia, se vuelve a 
observar paralelismo entre la variación dimensional (figura 5.4) y la 
densidad de sinterización (figura 5.7). Las densidades de sinterización 
son menores que las de los aceros sinterizados en 100%H2, ya que las 
variaciones dimensionales también lo son. 
 
 Sin embargo, el efecto del Cr en los aceros sinterizados en 75% 
H2/ 25% N2 (figuras 5.4, 5.7 y 5.10) es inverso al mostrado por los 
aceros sinterizados en 100%H2 y vacío. Esto se debe a que hay un 
efecto perjudicial de los nitruros formados durante la sinterización 
(figura 5.11 a), cuya mayor concentración se ha detectado en el 430L, 
especialmente a 1250ºC. De este modo, el 430L experimenta una menor 
contracción, y presenta menores densidades y mayores porosidades que 
el 434L, que tiene menor cantidad de nitruros precipitados en su 
microestructura. 
 
Figura 6.1: Diagrama de equilibrio esquemático para el acero 
inoxidable austenítico y el nitrógeno. 
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En aceros austeníticos sinterizados se ha observado que, a 
mayores temperaturas de sinterización, la absorción de N2 disminuye, 
tal y como se observa en la figura 6.1[5], y dado que la velocidad de 
enfriamiento en el horno de sinterización ha sido siempre la misma, la 
absorción de N2 en nuestro estudio, aunque es menor a 1275ºC, es 
similar para un acero dado. 
 
En la figura 5.12 también se ha observado que para estos aceros 
aunque el %O2 es bajo, es superior al encontrado en los aceros 
sinterizados en 100%H2 (figura 5.13), ya que la atmósfera no es tan 
reductora.  
 
En los aceros sinterizados en 75% H2/ 25% N2 hay un cambio de 
tendencia en la variación dimensional del 409LNb al 434L (figura 5.4). 
Cuanto más Cr tiene el acero, más N2 es absorbido y, por lo tanto, se 
forman más nitruros (figura 5.18) que provocan una variación de 
volumen positiva o hinchamiento. El 409LNb presenta más nitruros de 
cromo precipitados en su microestructura que dificultan la 
sinterización (y por tanto la contracción). Esto se observa en el análisis 
microestructural (figura 5.18), donde la microestructura del 409LNb 
abundan los nitruros, mientras que en el 430L y 434L todavía hay 
zonas limpias de ferrita. 
 
El análisis metalográfico de los aceros sinterizados en vacío y 
100% H2 (figuras 5.14 a 5.17) muestran microestructuras ferríticas 
totalmente limpias, a excepción del 409LNb, en el que se observa la 
precipitación de Nb5Si3 principalmente en los límites de grano mediante 
MEB (figuras 5.14 y 5.17). En este acero y a bajas temperaturas de 
sinterización, se observa un menor tamaño de grano que en el 434L 
(figura 5.19). Esto ocurre posiblemente, por la inhibición del 
crecimiento de grano que provoca el Nb5Si3, efecto que disminuye 
progresivamente al aumentar la temperatura de sinterización, porque 
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esta facilita la disolución de los precipitados en la matriz, por lo que el 
único efecto (como se ve en el 434L) es entonces el crecimiento de grano 
con la temperatura. 
 
6.1.C) Estudio de las propiedades mecánicas 
 
 La dureza (figuras 5.20 a 5.22) aumenta a medida que aumenta la 
temperatura de sinterización, es decir, a medida que aumenta la 
densidad de los sinterizados y disminuye su porosidad (figuras 5.5 a 
5.10), aunque las diferencias entre materiales en la misma atmósfera de 
sinterización son mínimas. El defecto aumento de la densidad en la 
dureza no es tan importante como se pudiera esperar debido a que 
tiende a verse contrarrestado por al aumento del tamaño de grano que 
tiene lugar al aumentar la temperatura de sinterización (figura 5.19) y 
que tiende a ablandar el material. Este efecto de la densidad se ha 
observado especialmente en los materiales sinterizados en vacío y 100% 
H2, observando mayor dureza en los aceros sinterizados en vacío de 
mayor densidad de sinterización que los sinterizados en 100%H2.  
 
Sin embargo, en los materiales sinterizados en 75% H2/ 25% N2 el 
efecto endurecedor se debe, principalmente, al efecto sinérgico del 
aumento de la densidad y la presencia de precipitados de nitruro de 
cromo (figuras 5.18 y 5.22). El 409LNb tiene un valor muy bajo de 
dureza pues, aunque también tiene CrN, la densidad es muy baja 
(figura 5.7). 
 
 La resistencia a la tracción también aumenta a medida que 
aumenta la densidad de los sinterizados y disminuye su porosidad 
(figuras 5.5 a 5.10, y 5.23 a 5.25), aunque las diferencias entre 
materiales en las mismas condiciones de sinterización son mínimas. Al 
igual que en la dureza, este efecto de la densidad se ha observado 
especialmente en los materiales sinterizados en vacío y 100% H2. La 
pequeña mejora en los aceros sinterizados en 100%H2 respecto al vacío 
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se debe a la desaparición de poros superficiales al compactar mediante 
doble efecto. 
  
Sin embargo, en los materiales sinterizados en 75% H2/ 25% N2 
los CrN tienen un efecto positivo como se veía en la dureza, que sumado 
al aumento de la densidad provocan un aumento y mejora de la 
resistencia a tracción (figuras 5.18, 5.22 y 5.25). 
 
 El alargamiento de los materiales también es un indicador de la 
calidad de la sinterización ya que aumenta a medida que aumenta la 
densidad de los sinterizados y disminuye su porosidad (figuras 5.5 a 
5.10, y 5.26 a 5.28). En los aceros sinterizados en vacío y 100%H2 los 
valores son similares al igual que las densidades de sinterización, sin 
embargo en los aceros sinterizados en 75% H2/ 25% N2 el alargamiento 
disminuye sensiblemente debido a los precipitados de nitruros de cromo 
que producen una fragilización del material. 
 
En lo que respecta a las fracturas observadas después de los 
ensayos a tracción, se puede decir que, tal y como era de esperar, para 
materiales no densos el macromecanismo de fractura es frágil (figuras 
5.29 a 5.31). Además, la ferrita tiene estructura BCC, que no admite 
excesiva deformación, por lo que, aunque se alcance en algún caso 
densidades del 94% (409LNb sinterizado en vacío a 1275ºC), este 
macromecanismo no cambia. 
 
No obstante, si se considera el micromecanismo, donde no influye 
la porosidad de estos materiales, podemos concluir que éste es dúctil. 
Esta afirmación se debe a que la ferrita, aunque no tanto como la 
austenita, puede considerarse dúctil, lo que se traduce en que en todos 
los aceros aparecen microvacíos y microcuellos de estricción (figuras 
5.29 y 5.30) Se ha observado que el 409L Nb, aunque tiene precipitados 
de Nb5Si3, mantiene su ductilidad. En estos aceros no se observan 
diferencias entre la atmósfera de 100%H2 y el vacío. 
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 En los aceros sinterizados en 75% H2/ 25% N2, hay una fuerte 
influencia de los precipitados de nitruros de cromo en el 
macromecanismo lo cual se refleja en valores similares de alargamiento 
(figura 5.28). No obstante, en el micromecanismo se observa la misma 
tendencia que en las anteriores condiciones de sinterización. En el caso 
del 434L también aparecen microclivajes (figura 5.31), lo cual explica 
una leve pérdida de ductilidad (figura 5.28). Estos microclivajes se 
deben al aumento de dureza y a la presencia de nitruros en la 
microestructura (figuras 5.11 y 5.22). 
 
6.1.D) Estudio del comportamiento frente a la corrosión acuosa 
 
• Ensayo de Doble Lazo 
 
El ensayo EPR-DL es típico de aceros inoxidables austeníticos y 
no de ferríticos, y se ha aplicado a materiales de colada [6,7] y aceros 
austeníticos P/Ms [8-10]. 
 
En algunos ensayos, se puede observar ni el pico de activación y 
ni el reactivación aparecen, sino que el material se comporta como un 
material totalmente activo en todo el intervalo de polarizaciones 
aplicado. Esto aparece en el 409LNb sinterizado en vacío e H2, cuyo 
contenido en Cr es del 12%; no ocurre en el 434L sinterizado en las 
mismas condiciones (figuras 5.32 y 5.33). La incapacidad de pasivarse 
del 409LNb se debe a la baja concentración de Cr libre que posee. 
 
Los ensayos EPR-DL sobre 434L muestran que la sinterización en 
atmósfera de 100%H2 altamente reductora es la más propicia para 
proporcionar una mayor calidad de la capa pasiva, ya que las 
intensidades máximas de los picos y el cociente Ir/Ia son menores. La 
sinterización en vacío también proporciona una elevada calidad de la 
capa pasiva de los materiales a sinterizar (figuras 5.32 y 5.33). Ninguno 
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de estos aceros se corroe intergranularmente y las diferencias entre la 
atmósfera 100%H2 y vacío se debe fundamentalmente a las pequeñas 
pérdidas superficiales de Cr que tienden a ocurrir durante la 
sinterización en vacío. No obstante, no se pueden descartar que 
también influyan otros factores, como una diferente morfología 
superficial.  
 
 Sin embargo, como muestran las figuras 5.34 a 5.36, los aceros 
sinterizados en 75% H2/ 25% N2 poseen una peor calidad de la capa 
pasiva debido a la existencia de precipitados de nitruros de cromo, 
como muestran las imágenes de la figura 5.18, donde se aprecia un 
elevado número de precipitados, que han sido cuantificados por análisis 
LECO (figura 5.12) e identificados por microanálisis EDS. Estos 
precipitados inmovilizan el Cr e impiden que los materiales se pasiven. 
En el 430L y 434L no aparecen los picos de activación y reactivación 
presentes en las anteriores condiciones de sinterización Se aprecia que 
la cantidad de nitrógeno, y por lo tanto de nitruros, es mayor a 1250ºC 
que a 1275ºC como muestra la figura 6.1. 
 
Valores inferiores a 5·10-2 de la relación Ir/Ia nos indican, 
teóricamente, que el material está sensibilizado [11,12]. Se podría 
pensar, por lo tanto, que todos los materiales incluso los de alto 
contenido en Cr sinterizados en vacío e hidrógeno (tabla 5.1) están 
sensibilizados. La observación de las microestructuras confirma lo 
erróneo de ese razonamiento y lleva a concluir que los valore límites 
definidos para aceros tipo 304 de colada no son directamente 
extrapolables a estudio de aceros ferríticos P/M. Evidentemente la 
porosidad de los aceros inoxidables P/M causa un importante descenso 
de la resistencia a la corrosión, que ya ha sido estudiado por otros 
autores.[13-15] Esto, junto con el peor comportamiento en medios 
ácidos que otorga la microestructura ferrítica frente a la austenítica [16] 
explica este resultado. Aún así, el ensayo proporciona una información 
válida sobre la influencia de la atmósfera de sinterización y la 
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composición de acero base en la capacidad de pasivación, y, por tanto, 
en el comportamiento frente a la corrosión acuosa de los aceros 
inoxidables ferríticos P/M. 
 
• Ensayos de Polarización 
 
 Es conocido que los materiales porosos tienen mayor 
susceptibilidad a la corrosión que los materiales densos [17,18]. En los 
resultado presentados en esta memoria sobre el comportamiento frente 
a la corrosión en NaCl 0,1M de estos aceros sinterizados en vacío, se 
observa que el material tras picarse no tiene capacidad de repasivación 
(figura 5.44). Esto es debido a que las picaduras se forman en zonas 
preferentes como son los poros de los aceros sinterizados [15,18,19], 
que actúan como resquicios. Esta situación hace que, aunque se 
disminuya el sobrepotencial anódico aplicado al material, las 
condiciones químicas y de pH en las picaduras (debido a la hidrólisis 
ácida de los productos de corrosión) es difícil que varíen al estar 
localizadas en esas zonas. 
 
La icorr obtenida de las curvas de polarización para materiales 
P/M está influida por tres factores: 
• La composición del material base, en este caso, su 
contenido en Cr, fundamentalmente. 
• La forma de los poros superficiales, que puede favorecer en 
mayor o menor medida la aparición de las pilas de 
corrosión y condicionar su fuerza. 
• La cantidad de superficie real activa expuesta al ataque, 
que en aceros inoxidables P/M se ha estimado que puede 
ser órdenes de magnitud mayor que la superficie aparente 
[13]. 
 
En aceros de densidad similar sinterizados en vacío y expuestos 
en medios con cloruros, a medida que el acero posee mayor contenido 
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en cromo su comportamiento frente a la corrosión mejora, exhibiendo 
menores icorr y Ecorr más nobles (tabla 5.4). En este caso la mejora del 
comportamiento viene claramente condicionada por la composición del 
acero inoxidable base. 
 
Comparando los resultados de las tablas 5.4 y 5.5 se puede 
observar que en los aceros sinterizados en atmósfera de 100%H2 
presentan un mejor comportamiento que los sinterizados en vacío, ya 
que en las mismas condiciones de ensayo (medio NaCl 0,1M) la icorr es 
menor y el Ecorr aumenta (figuras 5.39 a 5.41 y tabla 5.5). Esto es 
debido principalmente a que estos materiales fueron compactados por 
doble efecto y, por lo tanto, aunque su porosidad total sea mayor, la 
porosidad superficial se ve reducida y su resistencia a la corrosión 
aumenta notablemente. Además el menor contenido de oxígeno (figuras 
5.11 y 5.13) y el nulo riesgo de pérdidas de cromo que supone la 
sinterización en hidrógeno frente a la sinterización en vacío refuerza las 
ventajas de este método de procesado.  
 
A la vista de los resultados de los ensayos de corrosión en medios 
teóricamente menos agresivos como son las disoluciones de sulfato 
0,1M, se ha observado que los aceros sinterizados en vacío (figura 5.37 
y tabla 5.2) no reducen su velocidad de corrosión. En el 409LNb en 
disoluciones de sulfatos se ha observado que al aumentar la 
temperatura de sinterización disminuye la icorr (tabla 5.2). Esta 
disminución viene condicionada fundamentalmente por una 
disminución de la superficie real activa que ocasiona el aumento de 
densidad (figura 5.5), aunque estos datos no permiten descartar todavía 
una posible influencia benéfica del cambio de la morfología superficial 
de los poros. 
 
Sin embargo, en el 434L una mayor disminución de la porosidad 
y aumento de la densidad a 1275ºC, es decir el paso de una porosidad 
abierta a una porosidad cerrada (que los aceros 409LNb y 430L poseen 
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a todas las temperaturas de sinterización estudiadas), provoca un ligero 
descenso de la icorr (figura 5.37 y tabla 5.2).  
 
Los aceros sinterizados en 75% H2/ 25% N2 presentan un 
comportamiento significativamente peor frente a la corrosión que los 
sinterizados en vacío y 100%H2, tanto en medio NaCl 0,1M (figura 5.52 
y tabla 5.6) como en medio Na2SO4 0,1M (figuras 5.49 a 5.51 y tabla 
5.7).  
 
 Este comportamiento se debe fundamentalmente a la presencia 
de nitruros de cromo, que producen un empobrecimiento de Cr en las 
zonas cercanas al límite de grano (figuras 5.15 y 5.16). Esto influye 
notablemente en el Ecorr que son significativamente más activos que los 
que presentan los mismos materiales sinterizados atmósferas sin N2 y 
expuestos en las mismas disoluciones.  
 
En aceros sinterizados en 75% H2/ 25% N2 tampoco se ven 
grandes diferencias entre las icorr determinadas en disoluciones de 
cloruros y en disoluciones con sulfatos 
 
• Ensayos EIS 
 
El circuito equivalente propuesto en la figura 5.41, que ha sido 
validado experimentalmente mediante simulaciones como las de las 
figuras 5.42 y 5.43, ha permitido obtener mediante análisis matemático 
los datos de la tabla 5.3 a partir de los espectros representados en las 
figuras 5.39 y 5.40. El paso siguiente y fundamental para interpretar 
los datos de impedancia es asignar un significado físico adecuado a los 
componentes electrónicos del circuito equivalente.  
 
Si se asimila el valor de R2 con el de la resistencia de 
transferencia de carga del proceso de corrosión Rt, y se asume que esta 
es igual a la resistencia de polarización Rp, entonces, al aplicar la 
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fórmula de Stern y Geary [20,21] se podrían calcular velocidades de 
velocidad de corrosión a partir de los espectros de impedancia. En la 
tabla 6.1 se recogen los valores de la constante B de Stern y Geary para 
cada material calculados a partir de sus pendientes de Tafel y las 
intensidades con que se corroerían los aceros si esta hipótesis fuera 
correcta (icorr-EIS). 
 
La figura 6.2 compara los valores calculadas para icorr-EIS con las 
intensidades de corrosión obtenidas a partir de los estudios de corriente 
continua icorr (tabla 5.2). Además, para hacer más significativo el estudio 
comparativo, también se han incluido en la figura 6.2 los valores de icorr-
EIS e icorr correspondientes a los materiales sin modificar oxidados (tablas 
5.5 y 6.3) y modificados con itria sin oxidar (tablas 5.26 y 6.5) y 
oxidados (tablas 5.36 y 6.7). De la figura 6.2 se puede deducir con 
claridad que la correspondencia es bastante buena y que los valores 
obtenidos por diferentes técnicas para los mismos materiales son 
bastante similares (sobre todo teniendo en cuanta la dispersión 
intrínseca que acarrea todo proceso de corrosión de un material P/M).  







1225 7,56E-02 7163 1,06E-05 
1250 6,75E-02 8692 7,77E-06 409L Nb 
1275 4,97E-02 11415 4,35E-06 
1225 4,36E-02 2875 1,52E-05 
1250 3,75E-02 2365 1,59E-05 434L 
1275 5,24E-02 4263 1,23E-05 
Tabla 6.1: icorr de materiales sinterizados en vacío y ensayados 
 en Na2SO4 0,1M, calculada a partir de los resultados de EIS 
Tesis Doctoral  Análisis de Resultados 
 223
Figura 6.2: Relación entre las icorr deducidas de los ensayos de 
polarización (en abcisas) y las calculados a partir de datos  
de EIS (en ordenadas). 
 
 
Los valores de n2 son relativamente bajos, de 0,7 o incluso 
menores, ya que n debería ser idealmente 1, pero en superficies muy 
heterogéneas se encuentran desviaciones de este orden, como en el caso 
del hormigón [22). 
 
El intento de tratar de identificar R1 con Rt no da, por el contrario, 
buenos resultados, por lo que nos vemos obligados a identificar la 
constante de tiempo de bajas frecuencias τ2 con el proceso de corrosión 
y, en consecuencia, C2 con la capacidad de la doble capa Cdl. Sin 
embargo, en un proceso de corrosión el valor de Cdl está siempre 
comprendido entre 10-4 y 10-5 F/cm2 [23]. Esta aparente incongruencia 
se debe a que los valores de C2 que aparecen, por ejemplo, en la tabla 
5.3 están normalizados por la superficie aparente de la probeta, que, a 
priori era la única que se podía conocer. Como, debido a la porosidad la 
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superficie activa real debe ser órdenes de magnitud menor. Es más, si 
se asume, como es habitual que Cdl es 50 µF/cm2, se podría calcular un 
nuevo parámetro muy interesante, que podríamos llamar “Factor de 
Área Activa”, FAA. El FAA se calcularía dividiendo la Cdl aparente (la 
obtenida dividiendo el valor de capacidad obtenido del espectro por la 
superficie de la probeta) por el valor típico de Cdl. Este valor nos 
permitiría conocer cual es la superficie real activa que sufre el proceso 
de corrosión y, por tanto, normalizar adecuadamente las Rt o icorr 
obtenidas para los materiales pulvimetalúrgicos. Es decir, mediante EIS 
y aplicando el FAA se puede comparar adecuadamente las velocidades 
de corrosión de materiales P/M sin las graves distorsiones e 














































Figura 6.3: F.A.A obtenido a partir de los datos de EIS para 
los aceros sinterizados y valor de Rt calculado utilizando 
este parámetro. 
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En la figura 6.3 se muestra la influencia que tiene el grado de 
aleación y la temperatura de sinterización en el área real activa frente a 
la corrosión de los aceros ferríticos sin oxidar. También se incluyen los 
valores de resistencia deducidos de la constante de tiempo de bajas 
frecuencias de los espectros normalizados por esa área real en vez de 
por el área aparente de la muestra.    
 
En la tabla 6.2 se aplica este nuevo método de análisis propuesto 
a los resultados de impedancia de los aceros 409LNb y 434L 
sinterizados en diferentes condiciones. Estas nuevas icorr recalculadas 
son más de un orden de magnitud menor que las obtenidas asumiendo 
que el área de las probetas pulvimetalúrgicas que sufre la corrosión 
coincide con su área aparente (tabla 6.1). Esta nueva normalización 
aclara además aparentes incongruencias como el que las velocidades de 
corrosión calculadas para el 409LNb lleguen a ser con frecuencia 
menores que las calculadas para otro material de mucho mayor 
contenido en Cr como es el 434L (tablas 5.2 y 6.1). Al ser el 434L un 
material menos denso (figura 5.5), la distorsión que introduce la 
relación superficie activa real/superficie aparente sobre las velocidades 
de corrosión aparentes es mucho mayor. En la tabla 6.2 se ve que el 











1225 7163 1,1E-03 22 1,6E+05 4,7E-07 
1250 8692 4,8E-04 9,6 8,3E+04 8,1E-07 409LNb 
1275 10910 2,6E-04 5,2 5,9E+04 8,4E-07 
1225 2875 7,0E-03 140 4,0E+05 1,1E-07 
1250 2365 7,7E-03 154 3,6E+05 1,0E-07 434L 
1275 4263 2,9E-03 58 2,5E+05 2,1E-07 
Tabla 6.2: Aplicación del FAA a la normalización del área la icorr de los 
sinterizados en vacío y ensayados en Na2SO4 0,1M 
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409LNb y que, para un mismo material, tiende a disminuir con la 
temperatura de sinterización, al igual que lo hace la densidad (figura 
5.5). 
 
 Una información interesante y novedosa que parece deducirse de 
la tabla 6.2 es que la icorr real aumenta, para una misma composición 
de material base, cuando lo hace la temperatura de sinterización. Este 
hecho podría deberse a que al aumentar la densidad y disminuir la 
porosidad los poros de la superficie se van cerrando, actuando cada vez 
como resquicios más pequeños y más peligrosos desde el punto de vista 
de la corrosión [24], capaces de formar pilas de corrosión más potentes. 
Esto llevaría a concluir que, en cierta forma, el comportamiento frente a 
la corrosión, dentro de los márgenes de porosidad considerados, 
empeora al disminuir de porosidad. Esta conclusión coincide con la 
deducida por otros autores con otras técnicas sobre la influencia del 
mecanismo de corrosión. Según Mukherjee y Upadhayaya [25] cuanto 
mayor en la porosidad de aceros P/M tipo 434 más impedido se 
encuentra el proceso catódico en medios ácidos. Por otro lado, Soria y 
col. [26] han demostrado que los aceros inoxidables tipo 316L menos 
porosos sufrían más picaduras que los más densos. 
 
En cuanto al significado físico de la primera constante de tiempo 
τ1 no es fácil sacar conclusiones con los datos de los que se dispone. 
Los valores de n son extremadamente bajos, asignables a procesos de 
difusión, pero la difusión no aparece a bajas frecuencias. Además C1 
oscila dos órdenes de magnitud, lo cual da la sensación de un ajuste 
poco fiable. Además el gran solapamiento de τ1 y τ2 en los espectros, 
como en otros casos [27-29] hace difícil obtener valores fiables de los 
valores de sus resistencias y capacidades lo que complica la 
interpretación. En cualquier caso, y debido a los valores en torno a los 
cuales oscila C1 una interpretación probable sería la de un proceso 
redox de transformación de los óxidos de la capa pasiva, similar a la 
detectada para aceros inoxidables de colada [30].   
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6.2. ESTUDIO DE LA OXIDACIÓN A ALTA TEMPERATURA 
 
6.2.A) Técnicas de caracterización a posteriori. Estudio 
comparativo de ganancia de masa y caracterización de óxidos. 
 
Aceros sinterizados en vacío 
 
Los ensayos de ganancia de masa a tiempos intermedios de 
exposición (48 horas) ya ponen de manifiesto la relación entre densidad 
y ganancia de masa, es decir, que a mayor densidad y, por lo tanto, 
menor superficie activa expuesta, menor ganancia de masa (figuras 5.5, 
5.8 y 5.56). Se puede observar la fuerte influencia de la densidad puesto 
que, aunque los óxidos son menos protectores en el 409LNb que en el 
430L y 434L (figuras 5.53 a 5.55, y la tabla 5.9), la ganancia de masa es 
menor. 
 
Los óxidos identificados tras la oxidación (tabla 5.9) de los 
diferentes aceros son, ordenados de mayor a menor capacidad 
protectora: 
1. Cr2O3 (JCPDS 38-1479), que aparece sólo en aceros con elevado 
%Cr. 
2. Cr1.3Fe0.7O3 (JCPDS 35-1112) 
3. (Fe0.6Cr0.4)2O3 (JCPDS 34-0412) 
4. Espinelas del tipo Mn1.5Cr1.5O4 (JCPDS 33-0892). 
5. Fe2O3 (JCPDS 24-0074), que aparece sólo en el 409LNb. 
 
Se observa que en los aceros con óxidos más protectores aparecen 
en los aceros que experimentan mayores ganancias de masa, lo cual 
nos hace pensar que este parámetro está más influido por la magnitud 
de la oxidación interna que por el espesor de la capa de óxido formada 
sobre la superficie (figuras 5.8 a 5.10). La mayor cantidad de porosidad 
y carácter más abierto de esta que existe en los materiales más ricos en 
Cr hace que su relación “superficie activa real expuesta a la 
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oxidación/superficie aparente” sea mucho mayor que la de aceros 
menos aleados.  
 
Tras ver la fuerte influencia de la densidad en el comportamiento 
a alta temperatura, se han estudiado dos aceros de distinta 
composición y similar densidad (figuras 5.57 a 5.60): 409LNb a 1225ºC 
(ρ=7,19 g/cm3) y 434L a 1275ºC (ρ=7,18 g/cm3). 
 
A temperatura de oxidación baja (700 ºC) con corto tiempo de 
exposición, y a temperaturas de oxidación muy altas (1000ºC) para 
todos los tiempos de exposición, hay diferencias significativas en las 
ganancias de masa entre los dos aceros inoxidables. Sin embargo, a 
temperaturas intermedias de oxidación, 800 y 900ºC, no hay diferencias 
importantes. Todos los óxidos formados son adherentes excepto los 
formados a 1000ºC en el 409L Nb. 
 
A 700ºC, hay una pequeña diferencia entre ambos aceros, tal y 
como muestran los resultados de DRX (tabla 5.10). A esta temperatura 
de oxidación, el 409L Nb forma un óxido mixto Fe-Cr, el cual es rico en 
cromo (Cr1.3Fe0.7O3 (JCPDS 35-1112)). Sin embargo, en el 434L aparece 
un óxido más protector, el Cr2O3 (JCPDS 38-1479). Esto explica la 
mayor ganancia de masa del 409L Nb en las primeras etapas de la 
oxidación (1 y 10 horas) comparado con el 434L como muestra la figura 
5.57 y 5.58. 
 
A 800ºC y 900ºC, después de largas exposiciones, las ganancias 
de masa son muy similares para los dos aceros, porque el óxido 
formado es similar: una fina y protectora capa de Cr2O3 (JCPDS 38-
1479). Este efecto se muestra en la DRX y en las observaciones con 
MEB (5.65 y 5.67). En el 409LNb tras 240 horas, a diferencia que 
ocurría tras 48 horas, aparece el Cr2O3, ya que se la capa de óxidos 
moderadamente protectores formada inicialmente reduce la velocidad el 
ataque. Entonces, aunque la cantidad de en el metal base no sea muy 
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alta, este elemento tiene tiempo de difundir hacia el exterior y, por lo 
tanto, formar una capa de mayor capacidad protectora. 
 
A 1000ºC la cinética del proceso de oxidación es muy rápida. La 
cantidad de productos de oxidación formada aumenta en una alta 
proporción con respecto a otras temperaturas en los dos aceros 
estudiados, siendo mayor en el 409LNb que en el 434L. A esta 
temperatura, la capa termodinámicamente favorecida es del óxido mixto 
Fe-Cr, pues el óxido se forma a tal velocidad que el Cr no puede 
difundir hasta la superficie en cantidad suficiente para formar óxido de 
Cr puro. A esta temperatura el contenido de Cr del metal base es 
determinante y las ganancias de masa del 409LNb son mayores que las 
del 434L. 
 
La difusión en estado sólido a 1000ºC está favorecida debido a la 
formación de vacantes, siendo el Fe y Mn los elementos que difunden 
preferentemente. Por lo tanto, en el 409LNb, Fe2O3 (JCPDS 24-0074) 
aparece en las capas después de largas exposiciones, porque el nivel de 
Cr es menor y el Fe del metal base difunde principalmente (figura 5.62). 
Este óxido es muy poco protector y adherente, por lo que las ganancias 
de masa son muy importantes (figura 5.57). Sin embargo, en el 434L, 
con un elevado nivel de cromo, aparece Cr2O3 (JCPDS 38-1479) a largas 
exposiciones, pero también se ha observado la formación de espinela 
MnCr2O4 sobre la superficie de óxido (figura 5.60). Esta espinela 
también ha sido observada en procesos de oxidación de aceros 
inoxidables austeníticos convencionales [31]. 
 
El microanálisis con EDS también se realizó sobre los poros 
internos de ambos aceros a todas las temperaturas de oxidación, dando 
composiciones compatibles con Cr2O3 y óxidos mixtos FeCr en el 434L y 
409L Nb, respectivamente. La razón es que el acceso del oxígeno a los 
poros internos está más impedido que en la superficie, y la baja 
velocidad del ataque permite la formación de Cr2O3 puro en el 434L, 
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pero sólo permite la formación de óxido mixto FeCr en el 409LNb debido 
a su bajo contenido en cromo. 
 
Por último, se estudiaron todas las condiciones de sinterización 
tras 240 horas de exposición a 800ºC, donde se ha observado la elevada 
influencia de la porosidad abierta (figuras 5.5, 5.8 y 5.61). Se ha 
observado mediante DRX y MEB que en todas las condiciones de 
sinterización se forma el óxido más protector posible (Cr2O3 JCPDS 38-
1479) y además en el 430L aparece un óxido menos protector 
Mn1.5Cr1.5O4 (JCPDS 33-0892) que explica la mayor ganancia de masa y 
por lo tanto el peor comportamiento de este acero (figuras 5.62 a 5.67). 
 
Para evaluar el posible carácter protector que pudieran tener los 
óxidos formados a alta temperatura frente a la corrosión acuosa de los 
aceros inoxidables ferríticos P/M, se analizan los resultados de la 
simulación de los espectros de impedancia de las figuras 5.68 y 5.69 
que aparecen recogidos en la tabla 5.12. Si se sigue identificando Rt con 
R2, las velocidades de corrosión calculadas a partir de datos de 
corriente alterna serían los que aparecen en la tabla 6.3. Los resultados 
de la figura 6.2 confirman la buena correspondencia existente entre las 
icorr-eis y los valores de icorr deducidos para los mismos materiales por 
técnicas de corriente continua. 
 
Acero Temp. sint. (ºC) B (V) Rt (Ω*cm2) 
icorr-eis 
(A/cm2) 
1225 1,45E-02 800 1,81E-05 
1250 1,58E-02 700 2,26E-05 409L Nb 
1275 1,92E-02 1000 1,92E-05 
1225 2,43E-02 3700 6,57E-06 
1250 3,22E-02 6800 4,74E-06 434L 
1275 2,53E-02 10000 2,53E-06 
Tabla 6.3: Velocidades de corrosión de materiales sinterizados 
 en vacío, oxidados y expuestos en disoluciones de sulfatos. 
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Comparando los valores de la tabla 6.1 con los de la 6.3, se observa que 
las icorr-eis  aparente calculadas para el 434L son claramente inferiores 
después de la oxidación. En el 409LNb la exposición a alta temperatura 
a tenido el efecto contrario, ha aumenta ligeramente la velocidad de 
corrosión aparente. 
 
Si se calcula el F.A.A para estos materiales (figura 6.4), los 
resultados son muy diferentes que los obtenidos para los aceros sin 
oxidar (figura 6.3). En este caso, en vez de ser mucho mayores que 1, 
son menores que la unidad. Es decir, que la superficie realmente 
experimentaría el proceso de corrosión en estos casos sería menor que 
la superficie aparente. Esto se puede entender si se tiene en cuenta que 
tras la exposición a alta temperatura las probetas se encuentran 
recubiertas de una capa de óxido relativamente gruesa y 



























































Figura 6.4: F.A.A obtenido a partir de los datos de EIS para 
los aceros oxidados a 800 ºC, y valores de Rt calculados 
utilizando este parámetro 
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bloqueen el acceso del electrolito al material base, y puntos por los se 
que permita que la disolución acuosa llegue a zonas de la superficie del 
acero y se desarrolle la corrosión a temperatura ambiente. Según los 
valores obtenidos para el F.A.A., los aceros 434L, a pesar de ser 
inicialmente más porosos, tienden a tener menos superficie activa tras 
la oxidación que los tipo 409LNb. Esto coincide con la formación a alta 
temperatura de capas de óxido más compactas y compuestas por óxidos 
de mayor carácter protector en los aceros más ricos en Cr. (figuras 5.53, 
5.55, 5.59-5.62 y 5.64, y tablas 5.9 y 5.10)  
 
En este caso, los valores de C2 son compatibles con un proceso de 
transferencia de carga (tabla 6.4). El área activa real no parece ser muy 
diferente del área aparente. La oxidación, que tiene lugar 
preferentemente en los poros, reduce el área a la cual el electrolito 
puede llegar y desencadenar un proceso de corrosión acuosa. 
 
 Por otro lado, si se normaliza la Rt utilizando el F.A.A., se observa 
que los materiales con mayor contenido en Cr, no sólo tienen menos 
superficie expuesta a la corrosión acuosa tras la oxidación, sino que se 
corroen más despacio (la Rt de los 434 es mayor que la de los 409LNb). 
Además, en los aceros 434L se observa una tendencia al aumento de Rt 
conforme aumenta la temperatura de sinterización y disminuye la 
porosidad. Este hecho esté probablemente relacionado con el efecto de 
la morfología de los poros superficiales en la composición y estructura 
de las capas de óxido formadas a alta temperatura en aceros 
inoxidables P/M [32,33]. Se ha demostrado que en los poros más 
grandes e irregulares tienen a formarse óxidos menos protectores, que, 
por tanto, inhibirían también menos la corrosión acuosa. 
 
La frecuencia a la cual aparece cualquier fenómeno en el espectro 
de impedancia es independiente del área en que esté ocurriendo ese 
fenómeno. Si los productos de corrosión tuvieran un cierto efecto 
inhibidor sobre la reacción de transferencia de carga, el proceso 
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aparecería a frecuencias más bajas, pero en los espectros (figuras 5.68 
y 5.69) no se detecta este efecto, sino más bien se puede intuir el 
contrario: un desplazamiento hacia frecuencias más altas de la 
constante de tiempo del proceso. 
 
El cálculo de las icorr reales que experimentan aquellas áreas a las 
que ha logrado mojar el electrolito se refleja en la tabla 6.4. Si se 
comparan estos datos con los de la tabla 6.2, las conclusiones que se 
extraen son claramente diferentes a las que se deducían comparando 
velocidades de corrosión aparentes. La presencia de los óxidos formados 
a alta temperatura reduce significativamente la superficie afectada por 
la corrosión acuosa, pero este tipo de corrosión es más intensa en 
aquellos lugares en los que ocurre. Diversos fenómenos bien conocidos 
dentro del campo de la corrosión (hidrólisis ácida de los óxidos [34,35], 
posibles empobrecimientos en cromo en la superficie [36,37], formación 
de pilas de concentración diferencial [34,38], etc.) podrían explicar sin 













En cuanto a la tercera constante de tiempo que no aparecía en los 
espectros de los materiales sin oxidar y que sí aparece en los oxidados, 
se debe, obviamente a la presencia de la capa semiconductora de óxido 












1225 0,8E+03 4,76E-05 0,95 760 1,91E-05 
1250 0,7E+03 2,92E-05 0,58 406 3,89E-05 409LNb 
1275 1,0E+03 2,76E-05 0,55 550 3,49E-05 
1225 3,7E+03 2,14E-05 0,43 1591 1,52E-05 
1250 6,8E+03 1,34E-05 0,27 1836 1,75E-05 434L 
1275 1,0E+04 1,92E-05 0,38 3800 6,65E-06 
Tabla 6.4: Parámetros EIS ajustados reales de aceros sinterizados en vacío, 
oxidados 48 horas a 800 ºC, y ensayados en Na2SO4 0,1M 
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que los valores de R3, se obtienen por extrapolación del espectro a 
frecuencias bastante menor a las de medida, siempre tienen bastante 
incertidumbre y no se considera que merezca la pena hacer un análisis 
exhaustivo de esos datos.   
 
Aceros sinterizados en atmósfera 100% H2 
 
Las ganancias de masa en los aceros sinterizados en esta 
atmósfera son menores a los sinterizados en vacío a pesar de que la 
densidad es menor (figuras 5.5, 5.6 y 5.74). Esto es debido a la 
influencia de la atmósfera reductora durante la sinterización que 
disminuye la cantidad de oxígeno adsorbido durante la sinterización 
(figura 5.16) y sobre todo a que los aceros sinterizados en 100% H2 
fueron compactados por doble efecto. Esto ha provocado que disminuya 
la porosidad superficial y por lo tanto el área superficial, con lo cual 
disminuye la oxidación. Por tanto esta diferencia en la ganancia de 
masa es menor conforme se va cerrando la porosidad de los aceros P/M 
y aumenta la densidad de los sinterizados en vacío a 1275ºC. 
 
Los óxidos estudiados en los aceros con densidad comparable y 
porosidad cerrada son muy protectores en el caso de Cr2O3 (JCPDS 38-
1479) y menos protectores en el caso de Nb0,6Cr0,4O2 (JCDPS 31-0927) y 
Mn1.5Cr1.5O4 (JCPDS 33-0892) (figuras 5.75 a 5.77, y tabla 5.18).  
 
En el 409LNb los óxidos mixtos de CrNb (Nb0,6Cr0,4O2 (JCDPS 31-
0927)) y espinela CrNbO4 (JCDPS 34-0366) a la vista de los resultados 
de ganancia de masa influyen en la mejora de las propiedades a alta 
temperatura, que aparecen como óxidos finamente dispersos (figura 
5.76). 
 
El óxido Mn1.5Cr1.5O4 (JCPDS 33-0892) es el causante del peor 
comportamiento frente a la oxidación del 434L con respecto al 430L, ya 
que la aleación posee mayor cantidad de Mn que retira Cr para la 
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formación de Cr2O3 que es el óxido más protector y adherente (figura 
2.6, 5.75 y 5.77). Este óxido aparece disperso por toda la superficie 
(figura 5.79 y 5.80) aunque predomina en zonas de menor densidad 
como son los bordes; además tiene una morfología de óxidos dispersos 
poligonales en vez de formar una capa continua, compacta, adherente y 
protectora como es el caso del Cr 2O3.  
 
 Aceros sinterizados en atmósfera de 75%H2/25%N2 
 
Los aceros con un bajo contenido en cromo sinterizados en esta 
atmósfera tienen elevadas ganancias de masa respecto a los 
sinterizados en vacío (figura 5.81), debido a que durante la sinterización 
se han formado gran cantidad de nitruros de cromo que han retirado Cr 
del metal base y que ya no está disponible para la formación de óxidos 
protectores (figuras 5.15 y 5.16).  
 
Sin embargo, a medida que aumenta la cantidad de Cr disponible, 
como es en el caso del 434L, esta diferencia es mínima. En el 434L la 
densidad, aunque es menor, tiene un valor más aproximado al de vacío 
que los otros dos aceros. Teniendo esto en cuenta y que fue compactado 
por doble efecto y por lo tanto la porosidad superficial es menor, se 
puede explicar y entender la similitud de valores de ganancia de masa. 
 
Los óxidos estudiados en los aceros con densidad comparable y 
porosidad cerrada son muy protectores en el caso de Cr2O3 (JCPDS 38-
1479) que aparece en todos los aceros y Nb0,6Cr0,4O2 (JCDPS 31-0927) 
en el 409LNb y menos protectores como el Mn1.5Cr1.5O4 (JCPDS 33-
0892) en el 430L y 434L. Además se detectan distintos tipos de nitruros 
en todos ellos, el CrN (carlsbergita JCDPS 11-0065) y el Cr2N (JCPDS 
35-0803) (figuras 5.82 a 5.84, y tabla 5.18).  
 
En el 409LNb los óxidos mixtos de CrNb (Nb0,6Cr0,4O2 (JCDPS 31-
0927)) y CrNbO4 (JCDPS 34-0366) ambos de color blanco, a la vista de 
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los resultados de ganancia de masa, influyen negativamente de las 
propiedades a alta temperatura, ya que en esta ocasión no aparecen 
como óxidos finamente dispersos sino como grandes cristales 
poligonales encima de la capa protectora de Cr2O3 (JCPDS 38-1479) 
(figura 5.85). 
 
En el 430L y 434L aparece una base de de Cr2O3 (JCPDS 38-
1479) en la que aparece Mn1.5Cr1.5O4 (JCPDS 33-0892) en forma de 
óxidos dispersos y algunas zonas con pirámides de gran tamaño 
especialmente en los bordes (figuras 5.86 y 5.87). Se observa que la 
capa de óxido Cr2O3 es mayor en el 434L que en el 430L pues los picos 
de DRX son más intensos y por lo tanto tendrá mayor protección y 
menor ganancia de masa. 
 
6.2.B) Técnicas de caracterización in situ. Determinación de 
cinéticas de oxidación. 
 
 Aceros sinterizados en vacío 
 
A bajas temperaturas de oxidación, las leyes son asintóticas (tabla 
5.23) que es una cinética más lenta (700-800ºC) que las logarítmicas 
encontradas  a altas temperaturas de oxidación (900-1000ºC). Hasta 
900ºC las cinéticas son protectoras con constantes de velocidad bajas, 
sin embargo a 1000ºC éstas se disparan con una elevada constante de 
velocidad que concuerda con las elevadas ganancias de masa (figura 
5.57 y 5.58). Esto es debido fundamentalmente a la naturaleza de los 
óxidos formados (figuras 5.59 y 5.60) ya que en el 409LNb se forma 
Fe2O3 y en el 434L se forma Mn1.5Cr1.5O4, ambos óxidos mucho menos 
protectores que el Cr2O3.  
 
Hay un cambio de ley de asintótica a logarítmica al aumentar la 
temperatura, ya que los óxidos crecen más rápidamente con la 
temperatura por motivos difusionales. En el 434L ocurre entre 800ºC y 
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900ºC, mientras que en el 409L Nb de menor contenido en cromo el 
cambio de ley ocurre entre 700ºC y 800ºC. Esto se debe a que el 
material base puede aportar menor cantidad de cromo al óxido y por lo 
tanto éste es menos protector. Este efecto se puede observar en la 
formación de Cr1.3Fe0.7O3 (JCPDS 35-1112) a 700ºC (figura 5.59). 
 
Aceros sinterizados en atmósferas ricas en hidrógeno 
 
Comparando las distintas atmósferas de sinterización vemos que 
como ya mostraban las ganancias de masa (figuras 5.74 y 5.81), las 
condiciones que confieren mejores propiedades frente a la oxidación son 
las de vacío y 100%H2. Estos resultados se explican viendo las leyes 
cinéticas de menor velocidad que las de atmósfera de 75%H2/25%N2. 
 
En los aceros oxidados a 800ºC se ha observado que: 
 
• En el 409LNb las leyes en vacío y 100%H2 son logarítmica y 
asintótica, más lenta que la anterior, respectivamente Sin 
embargo, en los aceros sinterizados en 75%H2/25%N2 la 
cinética es logarítmica con una constante de velocidad 
elevada lo cual concuerda con las elevadas ganancias de 
masa (figura 5.81). 
 
• En el 430L la ley cinética en 100%H2 es parabólica lo cual 
influye directamente en una baja ganancia de masa (figura 
5.74). Sin embargo, en 75%H2/25%N2 la ley es logarítmica 
con una constante de velocidad algo menor que el 409LNb 
pues el contenido en Cr es mayor. 
 
• En el 434L la ley cinética en vacío es asintótica lo cual 
muestra que un mayor contenido en Cr mejora la 
resistencia a alta temperatura dando valores más bajos de 
ganancia de masa que el 409LNb. En 100%H2 es parabólica 
Tesis Doctoral  Análisis de Resultados 
 238
con una constante mayor que la del 430L lo cual explica la 
mayor ganancia de masa, debido a la existencia de mayor 
cantidad de Mn1.5Cr1.5O4 (tabla 5.14 y figura 5.74). El 434L 
sinterizado en 75%H2/25%N2 también muestra una ley 
logarítmica que sigue la tendencia de disminuir la 
constante de velocidad y por lo tanto la ganancia de masa 
con el aumento del contenido de Cr. 
 
En los aceros oxidados a 900ºC se han observado leyes cinéticas 
logarítmicas en todos los casos. Apareciendo el mejor comportamiento 
en los aceros sinterizados en este orden: vacío, 100%H2 y 
75%H2/25%N2. Se ha observado que al aumentar el contenido en Cr de 
los aceros mejoran las propiedades resistentes a alta temperatura. 
 
6.2.C) Estudio comparativo de propiedades mecánicas de 
material sinterizado y de material sinterizado oxidado 
 
La resistencia a la tracción aumenta con la sinterización en 
atmósferas ricas en H2 (ver comentarios apartado 6.1),  y disminuye 
tras la oxidación en aire a 800ºC, aunque mantiene esta mejora 
respecto a los aceros sinterizados en vacío y oxidados (figuras 5.91-
5.93). Esta pérdida de resistencia se debe a varios factores. 
 
En primer lugar, la sección que se tiene en cuenta es mayor, pues 
además del material base tenemos una capa de óxido que aumenta las 
dimensiones de la probeta sobre la que se realiza el ensayo y que 
además ha reducido la sección efectiva del acero. 
 
En segundo lugar la capa de óxido es más frágil que el material 
base y por lo tanto menos resistente y no afecta a la resistencia máxima 
a la tracción; además la presencia de óxidos en los poros internos que 
actúan como entalla en presencia de una solicitación mecánica o fuerza 
externa (figura 5.67). 
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Por último, la presencia de precipitados en límites de grano que 
favorezcan fractura transgranular. Estos precipitados se forman tras el 
ciclo térmico al que se han sometido durante la oxidación a los aceros. 
 
En el 409LNb sinterizado en vacío aparece una mejora de la 
resistencia tras la oxidación, que se debe a un redondeamiento de 
poros, a una disminución de la porosidad y por lo tanto una 
disminución de oxidación interna que actúe como entalla, y a una 
redisolución parcial de los precipitados de Nb5Si3 (figuras 5.12 y 5.62) 
 
Los aceros sinterizados en vacío y 75%H2/25%N2 sufren una 
pérdida de la ductilidad tras la oxidación principalmente como 
consecuencia de la presencia de óxido en los poros que actúan como 
entalla (figura 5.62, 5.64 y 5.83 a 5.85). 
 
Sin embargo, los aceros sinterizados en 100%H2 poseen menor 
porosidad interna (figuras 5.5 a 5.7) y por lo tanto hay menor cantidad 
de óxidos internos, lo que provoca que la ductilidad se mantenga. 
Además, el redondeamiento de los poros, causa la mejora del 
alargamiento en esta atmósfera de sinterización. 
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6.3. CARACTERIZACIÓN DE ACEROS INOXIDABLES 
FERRÍTICOS MODIFICADOS P/M 
 
6.3.A) Estudio previo de la densidad de los materiales en 
verde 
 
La compactación de doble efecto no tiene mucha influencia en el 
434L+2%Si debido al efecto de este elemento de aleación (figura 5.105). 
Este polvo debe ser más duro, y por eso presenta menores densidades 
en verde que el 434L y no presenta mejora al aplicar la compactación de 
doble efecto. Sin embargo la adición de itria en el 434L+0,5%Y provoca 
que tras una mezcla de media energía este polvo cerámico mejore la 
compresibilidad (figura 5.105), pero, al ser partículas finas, en una 
cantidad relativamente pequeña. 
 
6.3.B) Propiedades Físicas. Análisis metalográfico y químico. 
 
Todas las adiciones disminuyen la densidad de sinterización, 
pues estos elementos dificultan la sinterización, especialmente la itria. 
Esto es así porque el polvo con Si es más aleado y, como el grado de 
aleación dificulta la sinterización, requerirían temperaturas de 
sinterización más altas para alcanzar densidades similares. Por otro 
lado, la itria es un cerámico y eso también dificulta la sinterización. La 
atmósfera de 100%H2 tampoco aumenta la densidad de sinterización. 
Por lo tanto, estos materiales poseen una mayor porosidad (figuras 
5.105, 5.107 y 5.108). 
 
Las adiciones de itria y silicio no modifican sensiblemente la 
microestructura ferrítica del acero base 434L utilizado (figura 5.109). El 
Si es alfágeno y, al estar el polvo atomizado, no se producen cambios 
microestructurales. 
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La ytria no difunde totalmente debido a que se trata de un 
material cerámico de elevado punto de fusión, aún así esta ha difundido 
en gran medida a través de los límites de grano según muestra el 
microanálisis mediante EDS (tabla 5.22). La difusión es mayor en el 
acero sinterizado a 1275ºC, ya que esta se ve facilitada por la 
temperatura (ecuación 16 del capítulo 2). En aceros inoxidables 
austeníticos sinterizados, hay autores [39] que han encontrado reacción 
entre la austenita y la ytria, mientras que otros no [40]. 
 
6.3.C) Estudio de las propiedades mecánicas 
 
La adición de Si aumenta la dureza, tanto en vacío como en 
atmósfera de 100%H2, siendo en esta última más acusado su efecto, ya 
que su densidad era menor e incluso así la dureza aumenta (figura 
5.110). El Si ejerce endurecimiento por solución sólida en la matriz 
ferrítica. 
 
El Si también mejora la resistencia a la tracción con respecto al 
acero base debido al endurecimiento por solución sólida, aunque la 
condición de sinterización (vacío o 100%H2) no influye tanto en el efecto 
beneficioso del Si en esta propiedad (figura 5.111). 
 
La ytria aunque está en muy pequeño porcentaje y no difunde 
completamente ejerce un efecto positivo en las propiedades mecánicas  
mediante endurecimiento por dispersión. Esta afirmación se basa en el 
hecho de que a pesar de poseer una densidad  menor que el acero base, 
ni la dureza ni la resistencia se ven reducidas en gran medida (figuras 
5.110 a 5.112). 
 
El alargamiento mejora sustancialmente con adición de Si y 
sinterización en vacío, aunque no se observan diferencias en las 
micrografías de fractura (figuras 5.113 y 5.114), observándose siempre 
los hoyuelos característicos de una fractura dúctil. 
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6.3.D) Estudio de la resistencia a la corrosión 
 
A la vista de los resultados de los ensayos de corrosión en medio 
sulfatos 0,1M (tabla 5.26) se ha observado que estos aceros sinterizados 
en vacío presentan un comportamiento frente a la corrosión 
significativamente mejor que los mismos aceros sin modificar (tabla 
5.2). Sin embargo, la velocidad de corrosión de los aceros modificados 
sinterizados en hidrógeno (tabla 5.26) empeoran muy ligeramente las 
que presentaban los aceros inoxidables sinterizados en hidrógeno sin 
modificar (tabla 5.6). 
 
Al igual que se hizo con los aceros sin modificar, se utilizan los 
datos de la tabla 5.27, procedentes de los ajustes de los espectros de 
impedancia para tratar de obtener una información más completa de la 
cinética de corrosión de los materiales modificados. Asimilando de 
nuevo R2 a Rt y utilizando este valor para calcular la icorr según la 
expresión de Stren y Geary, obtenemos los datos de la tabla 6.5 para los 
aceros sinterizados en vacío. 
 
 
Las icorr-eis obtenidas para el acero 434L+ 0,5%Y2O3 muestran una 
coincidencia razonable con las icorr obtenidas para el mismo material 
mediante corriente continua (tabla 5.26), pero las diferencias 
encontradas con ambas técnicas para las velocidades de corrosión del 
434L+2%Si sinterizado en vacío son demasiado grandes para 
considerarlas aceptables. 







1225 3,49E-02 6685 5,22E-06 
1250 5,04E-02 52500 9,60E-07 434L+2%Si 
1275 3,55E-02 9980 3,56E-06 
1225 3,74E-02 81632 4,58E-07 434L 
+ 0,5%Y2O3 1250 3,64E-02 22192 1,64E-06 
Tabla 6.5: icorr de materiales sinterizados en vacío y ensayados 
 en Na2SO4 0,1M, calculada a partir de los resultados de EIS 
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La figura 6.5 representa el F.A.A y la Rt real de estos aceros y se 
comparan con las del 434L sin adiciones (figura 6.3) se ve que existe 
una gran diferencia en el F.A.A. debido a la presencia de itria y de 
silicio. La superficie real activa es mucho mayor que la superficie 
aparente, pero la diferencia entre ambas magnitudes no es tan grande 
como en el 434L sin adiciones. Dado que la densidad del 434L puro no 
es menor que de los 434L con adiciones, sino casi al contrario, este 
cambio en los valores del FAA sólo puede explicarse teniendo en cuenta 
una variación muy grande de la morfología de los poros de la superficie 
o, más probablemente, una cierta tendencia a la localización del ataque 
originada por el cambio de composición del material base.  
 
Por otro lado, el parámetro FAA no sigue la tendencia encontrada 
en aceros sin modificar de disminución con el aumento de la 
temperatura de sinterización (tabla 6.2). Esto se debe a que es muy 
probable que, debido a que τ1 y τ2 aparecen a frecuencias muy próximas 
y están muy solapadas, en este caso se haya mucha incertidumbre en el 










































Figura 6.5: F.A.A obtenido a partir de los datos de EIS para los aceros 
sinterizados modificados, y Rt calculadas a partir de este parámetro. 
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Además, una vez introducido F.A.A en el cálculo de Rt, se observa 
que los valores  para este parámetro para el 434L+2%Si son del mismo 
orden que para el 434L puro. Siendo, sin embargo, el comportamiento 
de los materiales con itria claramente mejor.  
 
Si se asume la incertidumbre que acarrea asumir como válidos 
los datos del ajuste de EIS para estos materiales se calculan las 
velocidades de corrosión, se obtienen los resultados de la tabla 6.6. Las 
icorr obtenidas para 434L+2%Si son similares a las obtenidas para el 
434L puro. Las obtenidas para 434L+0,5%Y2O3 son anormalmente 
bajas, sin embargo estos resultados demostrarían que las adiciones de 
silicio apenas afectan la resistencia a la corrosión del 434L puesto que 
los valores obtenidos son del mismo orden de magnitud, mientras que 



























1225 6685 8,6E-04 17,2 1,15E+05 3,03E-07 
1250 52500 4,3E-04 8,6 4,51E+05 1,11E-07 
434L + 
2%Si 
1275 9980 7,5E-04 15 1,50E+05 2,37E-07 
1250 81632 1,0E-03 20 1,63E+06 2,29E-08 434L  + 
0,5%Y2O3 1275 22192 1,1E-03 22 4,43E+06 8,22E-09 
Tabla 6.6: Velocidades de corrosión reales deducidas a partir de EIS para 
aceros modificados y ensayados en Na2SO4 0,1M  
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6.4. ESTUDIO DE LA OXIDACIÓN A ALTA TEMPERATURA DE 
ACEROS MODIFICADOS 
 
6.4.A) Técnicas de caracterización a posteriori. Estudio 
comparativo de ganancia de masa y caracterización de óxidos. 
 
Las adiciones de Si e itria provocan una leve mejoría, es decir, 
una menor ganancia de masa, especialmente a bajas temperaturas de 
sinterización, donde el 434L tenía una porosidad abierta elevada, 
debido a que los óxidos formados son más estables. Por lo tanto, a 
1225ºC la capa de óxido es más estable y predomina este efecto; sin 
embargo, tras sinterizar a 1275ºC, el 434L es más denso que los 
materiales modificados, y predomina el efecto de la densidad (5.107 y 
5.120).  
 
El silicio no afecta a los óxidos formados, ya que tanto en el 434L 
como en el acero modificado se forma Cr2O3 (tablas 5.11 y 5.28). Sin 
embargo, la presencia de ytria en el acero, al dificultar su sinterización, 
favorece la formación de óxidos menos protectores típicos de materiales 
más porosos (tabla 5.28) [32,33]. En los sinterizados a 1275ºC, se 
detecta la presencia de FeCr2O4 en el 434L+0,5%Y, lo que explica la 
mayor ganancia de masa de este material con respecto al 434L+2%Si 
(figuras 5.120 a 5.122). 
 
La mejora de las propiedades se debe a que la capa de Cr2O3 
formada es más compacta, adherente y protege más al material base 
(figuras 5.129 a 5.133). Sin embargo, en el 434L se formaban capas 
protectoras pero con gran cantidad de cristales en forma de placas de 
gran tamaño (figura 5.67), que son zonas vulnerables al ataque de la 
atmósfera agresiva en la oxidación. 
 
El 434L+2%Si sinterizado en 100%H2 empeora ligeramente las 
propiedades a alta temperatura del acero 434L, pues la ganancia de 
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masa es mayor (figuras 5.74 y 5.122) debido a que no se alcanza la 
misma densidad (figuras 5.6 y 5.107). Igual que en los aceros 
sinterizados en vacío, la presencia de Si no afecta a la naturaleza de los 
óxidos formados, apareciendo Cr2O3 y Mn1.5Cr1.5O4 (tablas 5.14 y 5.28). 
 
En cuanto al comportamiento frente a la corrosión acuosa de los 
aceros tras la exposición a alta temperatura se puede observar que la 
presencia de silicio en el material hace que los óxidos formados a alta 
temperatura tengan una mayor capacidad de aislar el metal base del 
electrolito acuoso. 
 
Comparando los resultados de polarización de las tablas 5.13 y 
5.35, correspondientes a los aceros oxidados 434L y 434L modificado 
con Si, se deduce que las capas de óxido formadas en el 434L+2%Si 
reducen en un orden de magnitud la icorr aparente.  
 
La oxidación sobre el acero 434L+2%Si no afecta claramente a la 
icorr aparente (tablas 5.26 y 5.36). Sin embargo, en los materiales con 
itria la exposición a alta temperatura parece deteriorar su resistencia a 
la corrosión. Esto se debe al tipo de capas pasivas formadas: en el acero 
con silicio es Cr2O3 puro, mientras que la presencia de ytria en el acero 
promueve la presencia de otros óxidos menos protectores.  
 
En lo referente a los resultados de los ensayos EIS (figuras 5.134 
a 5.136 y tabla 5.35), al igual que se hizo con los demás aceros, se 
identificó R2 con Rt y se obtuvieron las icorr de la tabla 6.7. Comparando 
los datos de esa tabla con los de la tabla 6.5 se observa un pequeño 
aumento de la icorr aparente de los materiales con Y2O3 tras exponerlos 
a 900ºC. La icorr aparente de los materiales modificados y expuestos a 
800ºC no parece variar significativamente. La icorr de los materiales 
oxidados a más alta temperatura son un orden de magnitud mayores, al 
igual que se había determinado con técnicas de corriente continua 
(tabla 5.36).  




Las icorr determinadas para el 434L+2%Si oxidado son similares a 
las obtenidas para el 434L puro. Las adiciones de itria, sin embargo, 
parecen capaces de reducir moderadamente la icorr del 434L en 
disoluciones acuosas tras la oxidación a 800ºC (tablas 6.7 y 6.3).  
 
Las pequeñas divergencias encontradas en la velocidad de 
corrosión de los materiales modificados, oxidados a alta temperatura y 
expuestos en medios acuosos pueden deberse, además de a la 
dispersión intrínseca de un proceso de corrosión en un material 
pulvimetalúrgico, a la dificultad de simular con fiabilidad espectros de 
impedancia con constantes de tiempo tan próximas como están τ1 y τ2 
en la figuras 5.134-5.136. 
 
El cálculo del F.A.A. para cada material y su aplicación a la 
obtención del Rt real da lugar a los resultados de la gráfica de la figura 
6.5. Al igual que el caso de los aceros sin modificar, los óxidos formados 
a alta temperatura tienden a hacer el F.A.A menor que 1. Además se 
observa que, para un mismo material el F.A.A aumenta con la 
temperatura de la exposición previa al ensayo.  
 





1225 2,74E-02 24000 1,13E-06 
1250 2,86E-02 6600 4,30E-06 
434L+2%Si 
Oxidado a 800ºC 
1275 3,15E-02 5100 6,00E-06 
1225 
1,21E-02 6184 1,96E-06 434L+0,5Y2O3 
Oxidado a 800ºC 1275 
8,74E-03 5500 1,59E-06 
1225 
7,13E-02 5680 1,26E-05 434L+0,5Y2O3 
Oxidado a 900ºC 1275 
2,97E-02 2674 1,11E-05 
Tabla 6.7: icorr de materiales sinterizados en vacío y ensayados 
 en Na2SO4 0,1M, calculada a partir de los resultados de EIS 
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Si se comparan los datos correspondientes al F.A.A de la figura 
6.6 y se comparan con los correspondientes al 434L puro oxidado a 800 
ºC de la figura 6.4, se ve que las adiciones reducen significativamente el 
área de metal base expuesta al electrolito tras la oxidación a 800 ºC. 
Este hecho puede explicarse teniendo en cuenta el efecto de las 
adiciones de Si y de itria sobre las capas de óxido formadas a alta 
temperatura. Por un lado, se ha demostrado que el Si tiende a formar 
una capa de SiO2 muy delgada, pero de elevadas características 
aislantes, en la interfase metal base/óxido de cromo [36,41,42]. Esta 
capa, al igual que limita la velocidad de oxidación a alta temperatura 
ralentizando el transporte de iones a su través [42,43] también podría 
limitar el contacto metal/electrolito en disoluciones acuosas. Por otro 
lado, bien conocido que las adiciones de itria favorecen la adherencia de 
los óxidos [44-48], y unos óxidos más adherentes limitarán el acceso de 
electrolito al metal base.  
 
Si se usan las Rt reales calculadas para obtener las icorr aplicando 
la fórmula de Stern y Geary se obtienen los datos de la tabla 6.8, donde 
se ve que el efecto del aumento de la temperatura de exposición del 
434L con Y2O3 de 800 a 900 ºC es simplemente un aumento del área 
real expuesta, pero no de la velocidad de corrosión de cada punto que 
se corroe. La presencia de Si o itria en el material, aunque reduce el 
F.A.A, no afectan significativamente a la velocidad de corrosión de las 
zonas expuestas (compárense las tablas 6.8 y 6.4) 






















Las Rt reales de los prealeados con silicio son extremadamente 
bajos. De igual forma los parámetros obtenidos de la simulación R2 














1225 24000 5,2E-07 0,015 360 7,61E-05 
1250 6600 1,1E-07 0,080 528 4,93E-05 
434L+2%Si 
Oxidado a 800ºC 
1275 5100 1,4E-07 0,078 398 1,12E-04 
1225 6184 5,1E-06 0,10 618 1,96E-05 434L+0,5Y2O3 
Oxidado a 800ºC 1275 5500 2,9E-06 0,06 330 2,65E-05 
1225 5068 8,9E-06 0,18 912 7,82E-05 434L+0,5Y2O3 
Oxidado a 900ºC 1275 2674 2,4E-04 4,8 1300 2,28E-06 
Tabla 6.8: Parámetros EIS ajustados de aceros modificados sinterizados 




































Figura 6.6: F.A.A obtenido a partir de los datos de EIS para los aceros 
sinterizados modificados y oxidados, y valores de Rt calculados 
utilizando este parámetro. 
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anormalmente altos. En realidad, en los datos experimentales puede 
observarse que T1 y T2 están muy próximos y es posible que el software 
tenga problemas para discernir entre los valores de la resistencia 
correspondiente a esas constantes de tiempo, por lo tanto la fiabilidad 
de los datos es limitada. 
 
6.4.B) Técnicas de caracterización in situ. Determinación de 
cinéticas de oxidación. 
 
Se ha observado que la adición de Si provoca una mejoría en las 
propiedades a alta temperatura del 434L (figuras 5.120 a 5.122), esto es 
debido a que las cinéticas, aunque iguales, tienen menores constantes 
de velocidad y por lo tanto menores ganancias de masa (figura 5.140a y 
tabla 5.37). Esta disminución en las constantes de velocidad se hace 
más acusada a medida que aumenta la temperatura de oxidación, por 
lo que el Si tiene un efecto beneficioso a alta temperatura gracias a la 
formación de óxidos más protectores. 
 
Esta disminución en las constantes de velocidad debida a la 
adición de Si también se observa en los aceros sinterizados en 100%H2, 
siendo esta disminución ligeramente superior a la que ocurría en los 
aceros sinterizados en vacío (tabla 5.37). Por lo que el Si aumenta la 
mejora en los materiales sinterizados en 100%H2. 
 
Aún así se sigue observando la gran importancia de la densidad 
de los aceros ya que a 800ºC los sinterizados en vacío que tienen mayor 
densidad muestran cinéticas asintóticas más protectoras que las 
logarítmicas que exhiben los sinterizados en 100%H2 (figura 5.140b y 
tabla 5.37). 
 
A 900ºC se observa que las cinéticas son iguales y las constantes 
son similares, por lo que a medida que aumenta la temperatura de 
oxidación la densidad no tiene tanta influencia y adquiere más 
Tesis Doctoral  Análisis de Resultados 
 251
importancia la adición de Si (tabla 5.37). Esto explica que el 434L+2%Si 
sinterizado en 100%H2 aunque con menor densidad tenga una 
constante menor pues en esta atmósfera la influencia del Si era mayor 
en los óxidos formados. 
 
6.4.C) Estudio comparativo de propiedades mecánicas de 
material sinterizado y de material sinterizado oxidado 
 
Se ha observado que la adición de Si aumenta la resistencia del 
434L en el material sinterizado y oxidado, debido principalmente a un 
endurecimiento por solución sólida de la matriz ferrítica. Por otra parte 
la adición de ytria mejora la resistencia en los materiales oxidados pues 
ha podido difundir parcialmente durante el ensayo de oxidación (figura 
5.138). 
 
El Si también mejora el alargamiento por el mismo efecto que la 
resistencia. Sin embargo la itria disminuye la ductilidad ya que, aunque 
difunde, quedan restos de partículas que fragilizan el material (figura 
5.142). 
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Las conclusiones más novedosas que pueden deducirse de los 
resultados obtenidos durante la realización de esta tesis doctoral son 
los  siguientes: 
 
7.1.Estudio de los materiales sinterizados: 
 
• El 434L prealeado con Si y sinterizado en vacío tiene una densidad 
final similar y unas propiedades mecánicas mucho mejores que las 
del 434L sinterizado en las mismas condiciones.  
• Las adiciones de ytria dificultan la compactación y la sinterización 
del 434L. 
• La compactación de doble efecto y la sinterización en H2 permiten 
obtener los materiales con menor velocidad de corrosión por unidad 
de superficie aparente. Esto se debe a que esta estrategia de 
procesado disminuye la porosidad superficial y elimina el evidente 
riesgo de pérdidas de locales Cr que existe con otras atmósferas de 
sinterización. 
• Se ha propuesto un nuevo método que permite el cálculo de las 
superficies reales activas para la corrosión a partir de medidas de 
EIS, demostrando el gran futuro que puede tener esta técnica, hasta 
ahora nunca empleada en el estudio de materiales P/M. 
 





• Las ganancias de masa vienen condicionadas por la porosidad del 
material más que por su composición. Sólo comparando las 
ganancias de masa de materiales de densidades parecidas se puede 
Tesis Doctoral  Conclusiones 
 258
detectar el efecto beneficioso del Cr en el comportamiento a alta 
temperatura.  
 
• Las adiciones de Si e ytria tienen un efecto beneficioso sobre las 
comportamiento frente a la oxidación a alta temperatura que se deja 
sentir cuando las condiciones son extremadamente agresivas 
(exposiciones a 900 ºC). A temperaturas inferiores el posible efecto 
beneficioso de la itria no es detectable mediante ensayos de ganancia 
de masa por que la mayor porosidad de los compactos con estas 
adiciones incrementa mucho la relación “superficie real 
activa/superficie aparente”.  
 
Caracterización de los óxidos: 
 
• La naturaleza química de los óxidos formados a alta temperatura 
depende de la composición del acero base, su atmósfera de 
sinterización y las condiciones de exposición, pero no varía 
significativamente con el temperatura de sinterización del acero 
(dentro del intervalo estudiado). 
• Para todos los materiales y condiciones de exposición estudiados la 
capa externa de óxido está formada esencialmente por Cr2O3, 
excepto en el caso del 409LNb expuesto a 1000ºC, donde la capa 
está formada por Fe2O3.  
• En el 409LNb y 434L sinterizados en vacío de densidad similar, para 
tiempos cortos de exposición, la capa externa de óxido está formada 
por óxidos mixtos Fe-Cr, que con el tiempo evolucionan a Cr2O3.  
• Pese al limitado contenido en Mn de los aceros estudiados, la 
presencia de este elemento resulta perjudicial pues tiende a 
segregarse a la superficie con mucha facilidad y formas forma por lo 
general óxidos que retiran Cr del material (Mn1.5Cr1.5O4 y MnCr2O4) e 
impiden la formación de óxidos más protectores como el Cr2O3.  
• Las capas de óxido formadas alta temperatura en el 434L prealeado 
con Si y sinterizado en vacío tienen efecto protector contra la 
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• Los aceros sinterizados en vacío siguen cinéticas asintóticas a bajas 
temperaturas de exposición, que se transforman en cinéticas 
logarítmicas más rápidas cuando aumenta la temperatura. Este 
cambio de cinética ocurre a menor temperatura en los aceros con 
menor contenido en cromo. 
• A 800ºC los aceros sinterizados en 100%H2 siguen cinéticas más 
lentas que los sinterizados en vacío, siendo asintóticas (409LNb) y 
parabólicas (430L y 434L), y por lo tanto su comportamiento a alta 
temperatura es mejor. Sin embargo, a 900ºC son todas logarítmicas 
con constantes de velocidad ligeramente superiores a los aceros 
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8.LINEAS DE FUTURO 
 
A la vista del análisis de los resultados y las conclusiones que de 
ellas se han derivado, se han puesto de manifiesto una serie de líneas 
de investigación que completen, complementen y amplien el estudio de 
los aceros inoxidables ferríticos P/M paara aplicaciones a alta 
temperatura. 
 
• Diseñar un método de evaluación de la resistencia a la 
corrosión/oxidación donde no interfiera la porosidad. 
 
• Sinterizar los aceros ferríticos en atmósfera 75%H2/25%N2 con 
una velocidad de enfriamiento rápida para evitar la formación 
de nitruros de cromo. 
 
• Agregar la ytria mediante una técnica de aleación mecánica 
para favorecer la sinterización y por lo tanto su densidad, 
aprovechando además el efecto beneficioso a alta temperatura 
de este compuesto.  
 
• Adaptar para materiales pulvimetalúrgicos de una norma 
internacional (EN-10295) para la determinación de la 
temperatura máxima de trabajo en aceros inoxidables 
convencionales. 
